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turbine subissent à la fois :
• des sollicitations dépendantes du temps telles que le fluage et la fatigue-temps de
maintien au niveau de la couronne, à des températures avoisinant 700°C.
• des sollicitations cycliques au niveau de l’alésage résultant des chargements et dé-
chargements au cours des phases transitoires de vol. La température au niveau de
l’alésage peut varier, quant à elle, de 300°C à 500°C.
Grâce à leurs excellentes propriétés mécaniques à hautes températures, les superalliages
base nickel sont des matériaux de choix pour répondre à ces exigences. Les développements
de leurs compositions chimiques ainsi que de leurs procédés d’élaboration ont contribué à
l’optimisation des cycles de fonctionnement des turboréacteurs ces dernières années.
Jusqu’à présent, l’Inconel 718 était majoritairement utilisé pour la fabrication des disques
de turbine BP. Il s’agit d’un superalliage base nickel γ/γ ′/γ ′′, majoritairement durci par
la phase γ ′′, élaboré par voie coulée forgée, dont la température de fonctionnement maxi-
male continue est de l’ordre de 650°C. Or, avec les objectifs de rendement amélioré et de
diminution des émissions de polluants des nouveaux moteurs LEAP, une température de
l’ordre de 700-750°C peut être rencontrée de manière transitoire en périphérie des disques.
Par conséquent, il est nécessaire de se tourner vers d’autres superalliages base nickel, plus
stables et plus résistants sous ces températures plus élevées. Le René 65 fait partie de ces
superalliages.
Le René 65, développé par General Electric et Allvac à partir de 2006, est un superalliage
polycristallin γ/γ ′ élaboré par voie coulée-forgée. Cet alliage a été développé sur la base du
René 88DT, élaboré par la métallurgie des poudres, afin de réduire les coûts d’élaboration
et de conversion. Ce superalliage a été choisi pour remplacer l’Inconel 718 car la phase dur-
cissante γ ′ est plus stable en température que la phase γ ′′.
Bien que stable à haute température, les gradients de composition chimique dans l’alliage et
les sollicitations thermo-mécaniques subies lors des cycles de vol vont contribuer à l’évolu-
tion dans le temps des différents paramètres microstructuraux (distributions des précipités
γ ′, précipitation de particules intermétalliques, etc...). Ces paramètres ayant un impact sur
les caractéristiques mécaniques, il est donc essentiel de bien comprendre leur contribution
dans le cadre du dimensionnement des pièces.
Ainsi, l’objet de cette thèse est d’étudier et d’analyser les relations entre les évolutions de
microstructure au cours des traitements thermiques initiaux de l’alliage ou lors du sur-
vieillissement métallurgique ainsi que leur(s) impact(s) sur les propriétés mécaniques du
René 65.
L’impact de ces traitements thermiques de mise en solution et de revenu sur la microstruc-
ture des superalliages en général, est bien connu (bibliographie détaillée en chapitre I).
Toutefois, le sur-vieillissement des disques de turbine en service est plus complexe, car il
xii
dépend à la fois des conditions de sollicitations (température et contrainte) ainsi que de la
stabilité chimique de l’alliage.
Le sur-vieillissement thermique du René 65 conduit à deux principales évolutions micro-
structurales : (i) les précipités intragranulaires durcissants γ ′ grossissent avec le temps et
la température du vieillissement, et (ii) des phases intermétalliques TCP peuvent précipiter
simultanément aux joints de grains dans certaines conditions.
L’impact du grossissement des précipités γ ′ intragranulaires sur les propriétés mécaniques
des superalliages est un phénomène connu. Cependant, l’impact des particules intermétal-
liques, lorsqu’elles précipitent au cours du sur-vieillissement, divise la communauté scien-
tifique. En effet, ces deux phénomènes étant indissociables, certains auteurs affirment que
l’abattement des propriétés mécaniques n’est dû uniquement qu’au grossissement des pré-
cipités γ ′ alors que d’autres confèrent à ces particules intermétalliques un rôle non négli-
geable.
Ainsi les objectifs de cette thèse sont multiples.
Le premier consiste à caractériser la stabilité à long terme de la microstructure du René 65
en établissant un diagramme Temps-Température-Transformation des particules intermé-
talliques ainsi que la loi de croissance des précipités intragranulaires γ ′.
Le deuxième objectif est de caractériser l’impact des évolutions microstructurales induites
par le sur-vieillissement thermique sur les propriétés mécaniques (traction, fluage, fatigue,
fatigue-temps de maintien) à haute température. Une méthodologie a ainsi été mise en place
afin de découpler les effets du grossissement des précipités γ ′ et de la précipitation de par-
ticules intermétalliques sur les propriétés mécaniques. Enfin le dernier objectif consiste à
comprendre et analyser l’impact du sur-vieillissement sur les mécanismes de déformation et
d’endommagement et à trancher sur le fait que la précipitation des phases TCP a un impact
intrinsèque sur les propriétés mécaniques.
Ce manuscrit se décompose ainsi en 4 chapitres de la manière suivante :
• Le chapitre I rappelle dans un premier temps les caractéristiques typiques des su-
peralliages base nickel : chimie, élaboration, paramètres microstructuraux. Un état
de l’art des différents mécanismes de précipitation/dissolution de la phase γ ′ a été
dressé pour mettre en évidence les relations complexes entre traitements thermiques
et microstructures. Dans un second temps, une présentation de l’alliage étudié dans
cette thèse sera réalisée. L’état de réception de chaque approvisionnement matière
sera présenté et caractérisé, tant à l’échelle de la précipitation qu’à l’échelle granu-
laire. Enfin, les procédures de traitements thermiques et d’essais mécaniques mises
en œuvre dans le cadre de cette thèse seront détaillés en fin de chapitre.
• Dans le deuxième chapitre, une synthèse bibliographique décrit le phénomène de
sur-vieillissementmétallurgique des superalliages base nickel opérant lors de longues
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phases d’exposition à hautes températures. Les évolutions microstructurales propres
au René 65 sont ensuite évaluées au travers de multiples traitements thermiques spé-
cifiques. La compréhension des relations entre les traitements thermiques et la mi-
crostructure a permis de développer une méthodologie spécifique pour découpler les
effets propres de chaque paramètre microstructural, et ainsi évaluer leur impact in-
trinsèque sur les propriétés mécaniques.
• Les répercussions du sur-vieillissement métallurgique sur les propriétés mécaniques
du René 65 seront analysées dans le chapitre III après un état de l’art sur ce qui a déjà
été étudié dans d’autres superalliages base nickel. L’application de la méthodologie
évoquée ci-dessus permet de mettre en évidence le rôle intrinsèque des particules
intermétalliques sur les propriétés mécaniques du René 65.
• Le chapitre de synthèse fournit un éclairage plus poussé des conditions favorisant
l’apparition des phases intermétalliques étudiées, ainsi que de l’impact de ces par-
ticules sur les mécanismes de déformation et les processus d’endommagement en
fluage.
xiv
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I
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Introduction
Ce chapitre introduit les principales caractéristiques des superalliages base nickel avant
de présenter celles spécifiques au René 65, à savoir sa composition chimique, les procédés
d’élaborationmis enœuvre ainsi que samicrostructure. Une étude bibliographique explique
ensuite les relations entre les traitements thermiques et la microstructure métallurgique des
superalliages base nickel au sens large. Par la suite, les traitements thermiques de mise en
forme du René 65 et les caractéristiques métallurgiques qui en résultent sont présentés et
analysés, tant en termes de taille de grains qu’en termes de distribution de précipitation.
Puis, les procédures expérimentales de traitements thermiques sont détaillées afin d’expli-
quer les différentes microstructures académiques générées dans cette thèse.
Enfin, les procédures expérimentales liées aux divers essais mécaniques réalisés dans ce tra-
vail de thèse sont détaillés.
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I.1. MATÉRIAU ÉTUDIÉ : LE RENÉ 65
I.1 Matériau étudié : le René 65
I.1.1 Les atouts des superalliages base Nickel
Un des critères essentiel dans le contrôle des performances des turbines à gaz est la tem-
pérature d’entrée TET (Turbine Entry Temperature) des gaz issus de la chambre de combus-
tion. En effet, le rendement du moteur est d’autant plus fort que la TET est élevée. Ainsi,
depuis le premier turboréacteur conçu par Wittle en 1940, les entreprises aéronautiques
n’ont cessé d’améliorer ces performances notamment via l’augmentation de la TET d’envi-
ron 700°C en 60 ans [Reed, 2006]. Une augmentation de la TET permet également de réduire
l’émission de NOx et de baisser la consommation spécifique.
Par conséquent, les matériaux constituant les disques de turbine doivent présenter de très
bonnes propriétés mécaniques à hautes températures. À l’heure actuelle, seuls les super-
alliages base nickel répondent à ce cahier des charges. En effet, une des propriétés remar-
quable de ces alliages est qu’ils conservent de bonnes propriétés mécaniques jusqu’à des
températures proches de leur point de fusion. Ils présentent également une excellente résis-
tance aux sollicitations de type fatigue, fluage et fatigue-fluage sur de longues périodes, et
ce, dans un environnement particulièrement corrosif et oxydant.
Depuis 1940, beaucoup d’efforts on été consacrés à l’optimisation de la composition chi-
mique des superalliages ainsi qu’à la mise au point de nouveaux procédés d’élaboration et
de traitements thermomécaniques afin d’améliorer leur tenue mécanique à haute tempéra-
ture. La Figure I.1 montre l’évolution de la résistance au fluage des superalliages issus des
différentes voies d’élaboration au cours des dernières décennies.
Figure I.1 – Évolution de la tenue en fluage des superalliages en fonction de la
température depuis 1940 [ASTM, 1997].
L’emploi du nickel comme élément d’alliage principal pour les superalliages n’est pas ano-
din. En effet, le nickel présente plusieurs avantages liés à sa structure cristallographique
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Cubique à Faces Centrées (CFC) [Reed, 2006] :
• Il est à la fois résistant mécaniquement et ductile grâce à une très forte énergie cohé-
sive liée au remplissage des sous couches électroniques d.
• Il conserve sa structure cristallographique (CFC) de la température ambiante à sa
température de fusion (1455°C). Cela signifie qu’il n’y a pas de transformation de
phase à chaud qui pourraient conduire à des expansions/contractions du matériau.
• Les faibles vitesses de diffusion dans les structures de type CFC lui confèrent une très
grande stabilité à haute température.
De plus, le nickel a l’avantage d’être moins coûteux et moins dense que d’autres éléments
ayant la même structure tels que le palladium ou le cobalt.
Depuis les années 1960, l’Inconel 718 est le superalliage base nickel le plus couramment
utilisé dans les parties chaudes des turboréacteurs [Schafrik et al., 2001]. Le succès de ce
matériau réside dans ses bonnes propriétés mécaniques à chaud, sa bonne forgeabilité et son
coût de fabrication modéré. Néanmoins, sa température maximale de fonctionnement pour
de longues durées n’excède pas 650°C. En effet, au-delà de cette température, de longues
expositions conduisent à la dissolution de la principale phase durcissante γ ′′ de l’alliage
et/ou à sa transformation en phase δ [Jouiad et al., 2016]. Ainsi, une chute considérable
des propriétés mécaniques de l’alliage est observée au-delà de 670-680°C [Whittenberger,
1987] [Radavich, 1992] [Molins et al., 1991]. L’augmentation des températures de fonction-
nement des disques de turbine à gaz a conduit à l’élaboration de superalliages plus résis-
tants durcis par la phase γ ′(Ni3Al) qui est plus stable en température. Ces superalliages
γ/γ ′ peuvent être mis en forme soit par la voie coulée forgée qui demeure la plus pratiquée
à ce jour, soit par la voie métallurgie des poudres. Cette dernière permet, entres autres,
d’augmenter les teneurs en aluminium et titane et par conséquent la fraction volumique de
la phase γ ′ jusqu’à 50-60% ainsi que la vitesse de solidification. Les alliages obtenus par
cette voie présentent une microstructure granulaire très fine avec une résistance mécanique
souvent plus élevée que pour les alliages coulés forgés (figure I.2). Cependant, les matériaux
issus de cette voie de mise en forme ont une température de mise en solution de la phase γ ′
plus élevée, ce qui rend leur élaboration difficile et très coûteuse. Enfin, les pores et les par-
ticules de céramique introduites lors des différentes phases d’élaboration et du compactage
des poudres ont été identifiés comme étant des lieux privilégiés d’amorçage de fissures en
fatigue et fatigue-fluage [Flageolet et al., 2005].
En conclusion, les alliages issus de la voie métallurgie des poudres, comme le René 88DT et
le René 104, possèdent les propriétés mécaniques souhaitées, mais le coût de mise en forme
très élevé les pénalise. C’est pourquoi, de nombreux efforts ont été faits pour continuer à
développer des superalliages coulés forgés plus stables en température que l’Inconel 718 et
relativement faciles à mettre en forme. Ainsi, de nouveauxmatériaux ont récemment été éla-
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creuset afin d’obtenir l’alliage de base. Cependant, les transferts de chaleur durant la solidi-
fication étant limités par la faible conductivité de la coulée, le lingot est sujet à la formation
de défauts de solidification (cavités, macro ségrégations...). C’est pourquoi, des étapes de
refusion sous laitier (ESR) et sous vide (VAR) sont nécessaires pour affiner la structure de
solidification et homogénéiser la composition chimique de l’alliage [Pollock et Tin, 2006].
Le lingot subit ensuite plusieurs séquences de forgeage à chaud pour homogénéiser la micro-
structure et mettre en forme la billette. Pour s’assurer que la matière ainsi élaborée réponde
aux spécifications microstructurales et mécaniques, un tronçon de billette est forgé sous
forme de pancake puis traité thermiquement. Des plaquettes sont ensuite prélevées dans la
billette pour s’assurer de l’homogénéité chimique et microstructurale sur l’ensemble de la
billette. Divers contrôles sont également effectués pour détecter d’éventuels défauts.
I.1.2.b Composition chimique du René 65
Les excellentes propriétés mécaniques à hautes températures du René 65 proviennent no-
tamment des éléments réfractaires ajoutés lors de son élaboration. La composition chimique
en pourcentage massique est donnée ci-dessous (Tableau I.1). Seules les teneurs en Fe, Zr,
B ainsi que celle en C (non reportée dans le tableau pour des raisons de confidentialité) ont
été ajustées afin de permettre une élaboration du René 65 par voie coulée forgée, ainsi que
d’éventuelles élaborations incluant le recyclage d’autres nuances.
Ni Cr Mo W Co Fe Nb Ti Al Zr B
René 88DT Bal 16 4 4 13 - 0,7 3,7 2,1 - 0,015
René 65 Bal 16 4 4 13 1 0,7 3,7 2,1 0,05 0,016
Tableau I.1 – Composition chimique en pourcentage massique du René 65
Ces éléments réfractaires vont, soit contribuer au renforcement de la matrice (phase austé-
nitique γ), soit favoriser la précipitation de la phase durcissante γ ′. Leur influence sur la
stabilité des phases qui constituent les superalliages base nickel dépend fortement de leur
position dans la classification périodique (Figure I.4).
Ainsi, ces éléments d’alliage peuvent être catégorisés selon leur fonction :
• Le cobalt (Co), le fer (Fe), le chrome (Cr), le molybdène (Mo) et le tungstène (W) vont
contribuer à stabiliser la matrice γ . Leur rayon atomique est proche de celui du ni-
ckel (Ni).
• Le chrome est généralement connu pour améliorer la résistance à la corrosion.
• Le molybdène améliore les caractéristiques mécaniques (à hautes températures et
10
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à l’ambiante) en contribuant au renforcement des phases γ et γ ′ [Ter-Ovanessian,
2011].
• L’aluminium (Al) et le titane (Ti) vont quant à eux former la phase γ ′ et donc stabili-
ser les propriétés mécaniques à hautes températures.
• L’aluminium a également un rôle primordial dans la protection contre l’oxydation.
• Le cobalt aurait un effet stabilisant pour la phase γ ′ également, et conduirait à une
meilleure tenue en fluage [Zhong et al., 2011].
• Le bore (B), le carbone (C), et le zirconium (Zr) se répartissent davantage aux joints
de grains car leur rayon atomique est très différent de celui du Ni [Reed, 2006]. Jain et
al. ont montré que le B et le Zr améliorent la tenue en fatigue de l’Udimet 720Li [Jain
et al., 2000]. En faible quantité, ils améliorent la ductilité des joints de grains. Ce-
pendant, si la teneur en B et en C est trop élevée (≥ 0,2% massique pour le C par
exemple), ils favorisent la précipitation de carbures et de borures qui peuvent être
bénéfiques ou néfastes selon leur morphologie, leur taille et le type de sollicitation
mécanique considéré [Kontis et al., 2014].
Figure I.4 – Éléments d’alliage présents dans les superalliages base Nickel [Pol-
lock et Tin, 2006].
De plus, le René 65 contient un peu de fer contrairement au René 88DT, ce qui facilite sa
forgeabilité. Selon Heaney et al., sa plage de forgeabilité se situerait entre 1038°C et 1079°C
[Heaney et al., 2014].
I.1.2.c Microstructure métallurgique
La microstructure métallurgique du René 65 est composée :
• d’une matrice austénitique γ , de structure cubique à faces centrées (CFC). Il s’agit
d’une solution solide désordonnée composée essentiellement de Ni, Co, Cr, Mo, W.
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• de précipités γ ′, de type Ni3(Al,Ti), de structure ordonnée L12 avec une maille élé-
mentaire représentée en Figure I.5.
Figure I.5 – Structure cristallographique de la phase γ ′.
La structure biphasée γ/γ ′ est stable, notamment à haute température, grâce à la
cohérence des précipités γ ′ avec la matrice (ce qui se traduit par un faible écart de
paramètre de maille δ). En agissant comme des obstacles aux mouvements des dis-
locations, ces précipités sont à l’origine du durcissement structural des superalliages
base nickel.
Cette phase γ ′, dont la fraction volumique à l’équilibre avoisine 40% dans le René
65, se décompose en deux populations de particules (voir paragraphe I.1.4). Lors
du développement du René 65, l’objectif initial était de diminuer le taux de phase
durcissante pour améliorer la forgeabilité de l’alliage en sacrifiant quelque peu la ré-
sistance mécanique à chaud 1.
• de carbures/nitrures de titane et de borures [Heaney et al., 2014]. En effet, les teneurs
en carbone et en azote, bien que très faibles, sont suffisantes pour que ces atomes se
combinent avec des éléments très réactifs tels que le titane pour former, lors de la
coulée, des carbures primaires très stables de type MC. Au cours des phases ulté-
rieures de vieillissement, des carbures dits secondaires notamment de type M23C6 et
M6C peuvent se former au niveau des joints de grains à partir du carbone résiduel
qui y est ségrégé. Le bore quant à lui se combine avec des éléments tels que le chrome
ou le molybdène pour former des borures aux joints de grains.
Wlodeck et al. ont établi un diagramme Temps-Température-Transformation des différentes
phases susceptibles de précipiter au sein du René 88DT (Figure I.6). D’après ce diagramme
TTT, non seulement des borures et des carbures de type M3B2 et M23C6 précipitent après
une exposition prolongée à 760°C, mais c’est aussi le cas de la phase µ [Wlodek et al., 1996].
Étant donné que le René 65 est un superalliage très proche du René 88DT au niveau de la
composition chimique, on pourra se poser la question de savoir si des phases TCP de type
µ (ou autres) sont susceptibles de précipiter lors de sur-vieillissements thermiques dans le
René 65 et si oui, quelles en sont les conséquences sur les propriétés mécaniques de fluage
et fatigue-fluage. Ceci sera analysé au Chapitre II de ce manuscrit.
1. La fraction volumique de phase γ ′ est de 42,5% dans le René 88DT [Wlodek et al., 1996].
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formation des premiers précipités γ ′I au sein de la matrice. Des zones déplétées en éléments
γ ′-gènes (c’est-à-dire Al et Ti) et enrichies en éléments stabilisateurs de la matrice (Co et Cr)
se forment autour de ces premiers précipités γ ′I . La forte diffusivité des éléments d’alliage à
cette température conduit à une répartition des éléments entre la matrice γ et les γ ′I . Ainsi
ces derniers grossissent et changent de mophologie.
Cependant, la température diminuant, la diffusion des éléments d’alliage est de plus en
plus ralentie. À cause des faibles coefficients de diffusion à basse température de certains
éléments, les taux d’Al et de Ti augmentent loin des précipités γ ′I alors que les taux de Co
et de Cr diminuent (Figure I.10a). Cela conduit à des couloirs supersaturés en Al et Ti qui
favorisent de nouveaux sites de nucléation potentiels (la force motrice augmentant).
Par conséquent, une deuxième population de particules – nommés précipités γ ′II – préci-
pitent au sein de la matrice. Néanmoins, la température à ce stade est trop basse pour
permettre une grande diffusivité des éléments γ ′-gènes, ce qui les empêchent de croître
autant que les précipités γ ′I . Leur croissance s’arrête lorsque leurs champs de diffusion se
chevauchent [Christian, 2002]. Grâce à un faible écart paramétrique δ avec la matrice et une
forte énergie interfaciale isotrope, les précipités γ ′II restent sphériques. La matrice est alors
déplétée en Al et Ti, mais enrichie en Cr et Co. Ainsi, à cette température, la région proche
des précipités γ ′II présente une très faible force de nucléation (Figure I.10b).
Figure I.10 – (a-c) Schéma illustrant les germinations successives de γ ′ au cours
d’un refroidissement lent dans le René 88DT [Singh et al., 2013].
À ce stade, comme l’illustre la Figure I.10b, la matrice n’est pas tout à fait à l’équilibre chi-
mique entre les γ ′II et au niveau des zones de déplétion entourant les précipités γ
′
I , condui-
sant à une légère sursaturation en Al et Ti. À plus basse température, cette légère sursatura-
tion combinée à une force motrice de nucléation augmentant peut conduire, si on lui laisse
le temps, à la précipitation d’une troisième génération de précipités γ ′III (Figure I.10c). La
supersaturation en éléments étant très limitée à ce stade, et les cinétiques étant assez faibles,
les précipités γ ′III ne peuvent croître autant que les précipités γ
′
II .
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Mise en solution Revenu Objectifs
Subsolvus 760°C/8h/air
Faire grossir les γ ′III
Stabiliser la chimie et les fractions
Supersolvus (T˙c
lente)
760°C/8h/air
Faire grossir les γ ′III
Stabiliser la chimie et les fractions
Supersolvus (T˙c
rapide)
800°C/4h/air Précipiter des carbures + γ ′I aux JdG
760°C/16h/air Stabiliser la chimie et les fractions
Tableau I.2 – Récapitulatif des différents revenus réalisables sur des alliages
γ/γ ′selon la mise en solution effectuée (JdG = Joints de Grains).
I.1.3.d Traitement thermique standard du René 65
Dans cette étude, la matière fournie par SNECMA correspond à un état de traitement
thermique de type subsolvus, conduisant à une microstructure à grains fins. Le traitement
thermique standard se décompose en une mise en solution subsolvus d’1h à 1065°C (Tsolvus
∼ 1110°C), suivi d’une trempe, et d’un revenu de 8h à 760°C (Figure I.18).
Figure I.18 – Traitement thermique standard du René 65 : Mise en solution à
1065°C/1h/trempe + 760°C/8h/refroidissement à l’air.
I.1.4 Caractérisation métallurgique de l’alliage à réception
I.1.4.a Présentation des lots matières
Pour réaliser cette étude, trois lots matière ont été fournis par l’entreprise Snecma (Gen-
nevilliers) du groupe SAFRAN :
• Un quart de couronne brut de forge présenté Figure I.19 (forgé par Snecma). Cette
matière n’a pas reçu les traitements thermiques nécessaires à l’obtention de la mi-
crostructure finale désirée. Elle a été fournie dans le but de réaliser des traitements
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mise en solution est compris dans l’intervalle [50-110°C/min] en fonction des diffé-
rentes zones de la couronne [Laurence, 2012]. Ce traitement thermique permet d’ob-
tenir une microstructure à grains fins avec une population bimodale de précipités γ ′
intragranulaires.
Dans ce qui suit l’accent sera porté sur la caractérisation de la microstructure de l’état de
référence (couronne et barreau + traitement thermique standard). Cette dernière a été quan-
tifiée à plusieurs échelles :
• celle des grains par microscopie électronique à balayage couplée à un dispositif EBSD
pour déterminer la taille des grains et leur orientation cristallographique.
• celle de la précipitation par microscopie à balayage MEB-FEG pour obtenir la frac-
tion surfacique des précipités ainsi que la taille moyenne de chaque population de
précipités γ ′. Les aspects quantitatifs de cette approche font appel à des algorithmes
de traitement d’images et à une exploitation statistique des données.
Toutes les techniques de caractérisation sont détaillées en Annexe A.
I.1.4.b Caractérisation à l’échelle des grains
La caractérisation à l’échelle des grains de l’état de référence a été réalisée à la fois sur
un pion prélevé dans le barreau ainsi que sur une éprouvette prélevée dans la couronne. La
microstructure à l’échelle des grains à été observée par microscopie électronique à balayage
après un polissage électrolytique (voir Annexe A) qui permet de révéler la structure granu-
laire.
État de référence du barreau
Des bandes de grains très fins (GF) alignées sur les lignes de fibrage jalonnent la mi-
crostructure granulaire de l’alliage (Figure I.21). Cette structure bimodale est une hérédité
de la première solidification dendritique de l’alliage. En effet, les transferts de chaleur au
cours de la solidification sont limités par la faible conductivité thermique de l’alliage, ce
qui conduit à des macro-ségrégations chimiques qui modifient localement la température
de solvus des γ ′. C’est pourquoi d’autres traitements de refusion sont réalisés par la suite
(ESR-VAR) pour réduire cette hérédité dendritique. De plus, au cours du forgeage, les γ ′
non dissous vont s’aligner selon les lignes de fibrage. Par conséquent, lors du traitement de
mise en solution nécessaire au contrôle de la taille de grains, les zones du disque contenant
le plus de γ ′ primaires vont présenter une croissance de grain moindre puisque les γ ′ pri-
maires jouent un rôle d’ancrage des joints de grains ("Zener Pinning")(cf partie I.1.3).
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I.1.4.c Caractérisation à l’échelle de la précipitation
Méthodologie de caractérisation
Afin de quantifier à la fois les fractions volumiques et les distributions en taille des pré-
cipités γ ′, ainsi que la distance inter-précipités dans les deux états de la matière, des échan-
tillons ont été polis mécaniquement puis électrolytiquement avant de subir une attaque chi-
mique à l’eau régale. Le polissage électrolytique a pour objectif d’éliminer la couche écrouie
en surface qui a été induite lors du polissage mécanique. L’attaque chimique "négative",
quant à elle, dissout les précipités γ ′ uniquement.
Ces échantillons sont ensuite observés par microscopie électronique à balayage (MEB-FEG
JEOL JSM 7000F) sous une tension d’accélération de 25kV. Les échantillons sont systéma-
tiquement observés en mode électrons rétrodiffusés (BSE) et en mode électrons secondaires
(SEI) à différents grandissements allant de x500 à x50000 (SEI) ou x10000 (BSE).
À partir des images prises auMEB-FEG, certaines images sont sélectionnées selon leur gran-
dissement pour la quantification des différents paramètres cités ci-dessous :
• les photos à x1000 et x2500 (SEI) servent à la caractérisation des γ ′I intergranulaires
(fraction et distribution en taille).
• les photos à x25000 et x50000 (SEI) servent à la caractérisation des γ ′II et γ ′III in-
tragranulaires (fraction et distribution en taille) ainsi qu’à la détermination des dis-
tances inter-précipités.
Une dizaine de photos (ce qui représente au moins 10000 précipités) sont ensuite segmen-
tées via le logiciel de traitement d’images Visilogr. Des algorithmes ont été développés lors
de cette étude afin de caractériser au mieux les différents paramètres. Certains ajustements
tels que l’érosion de particules se font au cas par cas. À ce stade toutes les données sont
fournies, hormis les équations de type Log-normal permettant de comparer les distribu-
tions en taille et en distances inter-particulaires d’un état métallurgique à l’autre. Celles-ci
sont identifiées via le logiciel Originr, permettant ainsi d’obtenir la valeur moyenne asso-
ciée à ces distributions.
Le protocole détaillé de toutes ces étapes est fourni en Annexe A.
Résultats de l’analyse stéréologique
∗ État de référence du barreau
D’après les micrographies réalisées sur un pion prélevé dans le barreau, les bandes de grains
fins jalonnant la microstructure sont clairement visibles (Figure I.30.a1 et b1). Les précipi-
tés γ ′I , globalement de géométrie "accidentée", sont plus petits et plus nombreux dans ces
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bandes de grains fins. Des marquages très spécifiques sont également visibles au niveau
des interfaces précipités γ ′I/matrice (Figure I.30.b2). Ces traces résultent du caractère semi-
cohérent des précipités γ ′I avec la matrice. Cette perte de cohérence pourrait provenir de la
trempe post MS [Singh et al., 2013].
Deux populations de particules intragranulaires sphériques sont clairement distinguables
par leur taille et par leur fraction volumique (Figure I.30.d). Les précipités γ ′II , de plus
grandes tailles et de plus grande fraction volumique, sont répartis de façon homogène dans
la matrice. Ce sont les premiers à précipiter au cours du refroidissement post MS. Les
quelques petits γ ′III , situés majoritairement autour des γ
′
I et au niveau des joints de grains,
précipitent tardivement au cours du refroidissement post MS (à basse température). Ces ob-
servations sont en accord avec l’étude de Singh et al. [Singh et al., 2013].
Il est important de noter que toutes les distributions obtenues sont le résultat de l’intégra-
tion de données provenant de zones à GG et de zones à GF. Aucune différence en termes de
taille de précipités γ ′ intragranulaires entre les différentes zones n’a été constatée.
Les résultats de l’analyse stéréologique de la phase γ ′ dans l’état de référence du barreau
(fraction volumique, diamètre moyen des précipités γ ′ et distance inter-précipités moyenne)
sont récapitulés dans le tableau I.3. La distance inter-particulaire (ou "largeur de couloir")
représente la distance entre deux précipités γ ′ intragranulaires dans le plan d’observation.
Cette grandeur est intéressante à évaluer dans la mesure où les mécanismes de déformation
à l’échelle des dislocations en sont fortement dépendants. Ceci sera abordé plus en détails
dans le Chapitre III.
F. volumique (%) φ γ ′ moy. (nm) Lcouloir moy. (nm)
γ′
I
11,6 900
52
γ′
II
20,5* 47
Tableau I.3 – État de précipitation dans le barreau (*cette fraction volumique
n’inclue pas celle des fins précipités γ ′III , non mesurée ici)
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poursuite de ce refroidissement, dès que la température est suffisamment basse pour per-
mettre une autre vague de nucléation, alors les γ ′III précipitent en grande quantité (la force
motrice de nucléation étant grande) sans pour autant grossir puisque les vitesses de diffu-
sion sont alors très faibles [Radis et al., 2009].
Figure I.32 – Schéma illustrant les différentes vitesses de refroidissement vécues
par des zones de type A et B de la couronne de référence.
Les microstructures à l’échelle de la précipitation intragranulaire sont regroupées Figure
I.34. Ainsi, les zones de prélèvement de la partie intérieure de la couronne de référence
numéro 1 à 4 (y compris la n°7) présentent une précipitation intragranulaire relativement
homogène, à l’inverse des zones de prélèvement de la partie extérieure de la couronne nu-
méro 5, 6 et 8.
Chaque valeur moyenne des distributions en taille des précipités intragranulaires a été cal-
culée pour toutes les zones de prélèvement. Les données issues des zones de prélèvement
correspondant à la partie intérieure de la couronne de référence ont été moyennées, ainsi
que celles correspondant à la partie extérieure.
Les résultats de l’analyse stéréologique de la phase γ ′ dans l’état de référence sont récapitu-
lés dans le tableau I.4.
F. volumique (%) φ γ ′ moy. (nm) Lcouloir moy. (nm)
γ′
I
10,8 1773
33,8
γ′
II
et γ′
III
21,4
34,2 (P.I*) et 13,1
53,8 (P.E*) et 14,2
Tableau I.4 – Résultats de l’analyse stéréologique de la phase γ ′ dans la cou-
ronne de référence (P.I = partie intérieure de la couronne, P.E =
partie extérieure)
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I.2 Traitements thermiques réalisés
Afin de comprendre l’évolution de la microstructure au cours de la vie en service d’un
composant, des traitements thermomécaniques accélérés ont été réalisés. Les températures
et durées d’exposition de ces essais peuvent être supérieures aux conditions réelles subies
par une partie des disques de turbine sans pour autant changer la nature des mécanismes
mis en jeu.
I.2.1 Sur-vieillissement thermique sur la microstructure
Dans un premier temps, il fut nécessaire de caractériser l’influence du sur-vieillissement
thermique sur la microstructure. Ainsi des traitements thermiques ont été réalisés dans des
fours résistifs sous air sur des pions prélevés dans le barreau (de diamètre 13 mm). Ces trai-
tements thermiques s’échelonnent entre 700°C et 925°C (Tableau I.5).
Ces échantillons ont ensuite été polis mécaniquement et électrolytiquement, puis observés
au MEB-FEG (cf Annexe A). Les microstructures ainsi obtenues et analysées par traitement
d’images sont détaillées dans le Chapitre II.3.
Température (°C) Temps (h)
700 10, 50, 100, 500, 1006, 2000
800 5, 19, 100, 500, 1006, 2000
850 2, 3, 10, 100, 500, 1000
900 2, 10, 137, 500, 1000
925 2, 4
Tableau I.5 – Traitements thermiques réalisés sur des pions prélevés dans le bar-
reau.
I.2.2 Réalisation de microstructures académiques
Desmicrostructures dites "académiques" – car non conformes aux traitements thermiques
réalisés sur les couronnes commercialisées – ont été réalisées dans le but :
• d’établir une relation entre les vitesses de refroidissement post mise en solution (T˙c)
en fonction de la taille des γ ′ secondaires intragranulaires (φγ ′II ).
• de mettre en exergue l’impact de la taille de grains et de la taille des précipités intra-
granulaires sur les propriétés mécaniques.
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I.2.2.a Relation entre T˙c et φγ ′II
Afin d’établir la relation entre la vitesse de refroidissement et la taille des γ ′ secondaires,
différentes vitesses de refroidissement ont été appliquées sur des petits blocs (dimensions
de 20mm x 15mm x 10mm) prélevés dans du brut de forge, après une mise en solution de
4h à 1080°C (subsolvus) ou à 1120°C (supersolvus). Ces vitesses ont été choisies afin d’obtenir
(Tableau I.6) :
• Un refroidissement très lent (10°C/min) pour observer s’il existe une évolution mor-
phologique des précipités et des joints de grains.
• Des refroidissements intermédiaires (37-38°C/min et 108-136°C/min).
• Un refroidissement rapide (450°C/min correspondant à une trempe à l’air) qui conduit
à une précipitation intragranulaire fine et sphérique.
• Un refroidissement très rapide (11650°C/min correspondant à une trempe à l’huile)
qui conduit à une précipitation intragranualaire ultra fine.
Mise en solution 1080°C/4h 1120°C/4h
Vitesse de refroidissement (°C/min)
10 10
37 38
136 108
450 450
11600 11600
Tableau I.6 – Traitements thermiques académiques sur des blocs de brut de
forge.
Au laboratoire Pprime, les fours résistifs sous air employés (dont la précision est de T ± 2°C)
ne permettent pas de gérer les vitesses de refroidissement intermédiaires choisies (entre
30°C/min et 150°C/min). C’est pourquoi certains traitements ont été réalisés à Snecma-
Gennevilliers dans des fours où des trempes sous flux d’azote convectifs sont réalisables.
Pour suivre l’acquisition des vitesses de trempe à l’air et à l’huile, un thermocouple S pro-
tégé par une gaine en silice et des plots en céramique a été soudé sur la surface des échan-
tillons. Les évolutions des températures ont été enregistrées à l’aide du logiciel Measure
FoundryTM .
Les vitesses de trempe à l’air et à l’huile sont déduites des Figures I.35.a) et b) en calculant
les pentes entre 1000°C et 800°C environ. Il s’agit en effet du domaine de température au
cours duquel apparaît le pic principal de nucléation des précipités γ ′II (précipités dont le
diamètre et la morphologie seront analysés). La précipitation d’une classe tertiaire de préci-
pités s’effectue quant à elle à plus basse température [Singh et al., 2013] [Radis et al., 2009]
(cf I.1.3).
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I.3 Essais mécaniques
Les éprouvettes ayant la microstructure de l’état de référence ont été prélevées dans une
couronne de référence fournie par Snecma-Gennevilliers. Afin de faciliter les prélèvements,
des blocs ont été au préalable découpés, puis les ébauches des éprouvettes ont été usinées
par électro-érosion à l’atelier du groupe Endommagement et Durabilité des Matériaux de
l’Institut Pprime-ENSMA.
Compte tenu de la massivité de la pièce, les vitesses de refroidissement ne peuvent être
homogènes en tout point de la pièce comme mentionné auparavant, ce qui conduit à des
différences en termes de tailles de précipités intragranulaires. C’est pourquoi, les zones de
prélèvement des ébauches ont été choisies à cœur de la couronne afin de s’assurer que toutes
les éprouvettes possèdent des microstructures relativement similaires tant à l’échelle gra-
nulaire qu’à celle de la précipitation. Enfin, par soucis de répétabilité et de comparaison
entre les différents essais, toutes les éprouvettes ont été extraites selon le même plan de
prélèvement.
I.3.1 Prélèvement des éprouvettes dans la couronne de référence
Toutes les ébauches (L = 56mm et φ 13mm) ont été prélevées en sens tangentiel selon le
schéma suivant (Figure I.36) :
Figure I.36 – Plan de prélèvement schématisé des éprouvettes (vue dans un plan
axial-radial).
D’après les observations microscopiques et les distributions en taille des précipités intra-
granulaires établies dans chaque zones de prélèvement (cf I.1.4.c), il existe clairement deux
zones de la couronne pour lesquelles la taille des précipités γ ′ intragranulaires diffère en
raison des différents profils de refroidissement :
• la partie "intérieure" correspondant aux éprouvettes numérotées de 1 à 4 sur le plan
(Figure I.36), présentant un diamètre moyen de γ ′II et γ
′
III de 30-35 nm et 10-15 nm
respectivement.
• la partie "extérieure" correspondant aux éprouvettes numérotées 5, 6 et 8, présen-
tant un diamètre moyen de γ ′II et γ
′
III de 50-55 nm et 10-15 nm respectivement.
L’éprouvette n°7, ayant un microstructure similaire à celles de la partie intérieure de
la couronne, sera rarement utilisée lors des essais.
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Introduction
Ce chapitre débute par une étude bibliographique de l’impact du sur-vieillissement ther-
mique sur la microstructure des superalliages base nickel, que ce soit à l’échelle des grains
ou de la précipitation intragranulaire.
Par la suite, l’impact des divers sur-vieillissements réalisés sur la microstructure du René
65 est décrit et analysé. Ces sur-vieillissements conduisent à deux évolutions microstructu-
rales majeures, à savoir le grossissement des précipités γ ′ intragranulaires et la précipitation
de particules TCP. Le rôle de ces dernières sur les propriétés mécaniques des superalliages
n’étant pas clairement connu, il devient alors primordial de comprendre et de quantifier
leur rôle.
Une méthodologie originale, basée sur des traitements thermiques adaptés, est alors mise
en place. Décrite à la fin de ce chapitre, cette méthode a ainsi pour objectif de dissocier le
rôle des particules TCP du grossissement des précipités γ ′ sur les propriétés mécaniques.
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II.1. LE SUR-VIEILLISSEMENT MÉTALLURGIQUE DANS LES SUPERALLIAGES BASE
NICKEL
Au cours d’un sur-vieillissement, l’énergie totale du système Et , qui est la somme des éner-
gies de surface Es et élastique Ee, tend à diminuer. C’est pourquoi, dans les premiers stades
du sur-vieillissement, l’énergie de surface est prédominante puisqu’à l’état initial, le nombre
d’interfaces γ/γ ′ est grand. Ainsi les précipités coalescent selon le mécanisme de mûrisse-
ment d’Ostwald pour diminuer le nombre d’interfaces (et donc le nombre de précipités
intragranulaires).
Cependant, lorsque les précipités grossissent, les champs de contraintes autour de ces par-
ticules se chevauchent et interagissent. C’est alors que l’énergie élastique (Ee ∝ d3) prend le
pas sur l’énergie de surface (Es ∝ d2) et gouverne la cinétique de croissance des précipités
intragranulaires. Par voie de conséquence, puisque l’énergie élastique d’interaction inter-
particulaire évolue, alors le misfit δ et la morphologie des précipités changent également.
Cette diminution d’énergie totale du système, se traduit par une évolution progressive de
la morphologie des précipités initialement sphériques, en cubes puis en octocubes (Figure
II.7), par un mécanisme de "splitting" [Li et Chen, 1998] [Sequeira et al., 1994] [Doi et al.,
2084].
Figure II.7 – Images en microscopie en transmission de précipités γ ′ dans un
alliage Ni-12at.%Si vieilli pendant 10 heures à 1103K. Illustration
de la décomposition progressive d’un cuboïde en huit petits cu-
boïdes [Doi et al., 2084]
Certains auteurs tels que Reppich et Schumann ont même observé une coalescence orientée
des précipités pour des sur-vieillissements extrêmes, ce qui affecte considérablement la ci-
nétique expérimentale de croissance des précipités γ ′ par rapport aux prédictions de la loi
LSW [Reppich et Schumann, 1988]. À titre d’exemple, la Figure II.8 montre l’évolution du
diamètre moyen des précipités γ ′ (D¯) en fonction de t1/3 dans le Nimonic 105.
Les évolutions morphologiques des précipités sont pointées par les lettres a, b et c sur le
graphique, ce qui correspond aux images en microscopie en transmission sur la droite de
cette figure. La coalescence orientée est, par ailleurs, un phénomène classique dans les al-
liages monogranulaires sur-vieillis sous charge [Tien et Copley, 1971].
De plus, des simulations en champ de phases ont montré que, quelle que soit la fraction
volumique, l’évolution de la croissance des précipités – hors du domaine de linéarité de la
loi LSW – est fonction du signe de ces interactions [Enomoto et Kawasaki, 1989]. Lorsque
ces interactions sont attractives (ce qui signifie que δ<0), un ralentissement de la croissance
est observé (Figue II.9.a). En revanche, lorsqu’elles sont répulsives (δ>0), une accélération
de la croissance des précipités γ ′ en t1/2 est mesurée (Figure II.9.b).
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127 heures à 900°C ou supérieur à 500 heures à 850°C, la cinétique de croissance des γ ′II
ne suit plus la tendance prédite par la loi LSW (Figure II.19.b). Les valeurs des pentes en
fonction des températures de sur-vieillissement sont récapitulées dans le Tableau II.2.
Température (°C) Constante (nm3/h)
750 17
800 67
850* 393
900* 3246
Tableau II.2 – Valeurs des pentes en fonction des températures de sur-
vieillissement. *Les valeurs des pentes à 850°C et 900°C font ré-
férence à des durées de sur-vieillissement courtes, correspondant
aux traits pleins sur la Figure II.19.
Nous avons vu précédemment que plusieurs hypothèses ont pu être proposées pour expli-
quer cette déviation. Les hypothèses les plus courantes sont les suivantes :
• Le misfit δ évolue lorsque la taille des précipités γ ′II augmente, par conséquent les
interactions élastiques changent [Doi et al., 2084] [Sequeira et al., 1994].
• La précipitation de phases TCP (Topologically Closed-Packed Phases) au cours du
sur-vieillissement peut ralentir la cinétique de coalescence des précipités.
• En raison du grossissement des précipités γ ′, le libre parcours moyen de diffusion
devient tel que la cinétique de croissance évolue.
Dans notre étude, les précipités grossissent avec la température et la durée de vieillissement
mais restent sphériques même après 100 heures à 900°C. Par conséquent, le misfit doit évo-
luer puisque les précipités grossissent, mais sans que cela ne soit suffisant pour impacter les
interactions élastiques entre les précipités et en faire évoluer la forme. Il est donc peu pro-
bable que les interactions élastiques entre les précipités soient responsables de la déviation
de la cinétique de croissance observée.
De plus, au cours du sur-vieillissement thermique, des phases TCP précipitent aux joints de
grains dans le René 65 (ceci sera détaillé dans le paragraphe suivant) mais pour des condi-
tions de sur-vieillissement moins extrêmes. Après 100 heures à 900°C, aucune phase TCP
n’est observée. La déviation de la cinétique de croissance des précipités γ ′ intragranulaires
n’est pas non plus due à la précipitation de phases TCP.
En revanche, au cours du sur-vieillissement thermique, les petits précipités γ ′ vont coa-
lescer et disparaître au profit des plus gros, ce qui aura pour conséquence d’augmenter
la distance interparticulaire. Ainsi, le parcours moyen de diffusion des espèces chimiques
(Al, Ni, Ti) augmente ce qui peut modifier la cinétique de croissance des précipités intra-
granulaires [Boussinot et al., 2010]. Le ralentissement de la cinétique de croissance serait
donc plutôt à mettre en relation avec la dissolution des précipités γ ′ ultrafins [Flageolet,
2005] [Billot, 2010].
Enfin, à partir des pentes issues des cinétiques de croissance établies pour chaque tempéra-
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II.2.3.b Caractérisation de la nature cristallographique des particules précipitant
aux joints de grains
Trois sur-vieillissements ont été choisis pour mettre en exergue leur impact sur les pro-
priétés mécaniques dans la suite de cette étude. Ces traitements thermiques, réalisés sur des
ébauches issues de la couronne de référence avant usinage final, vont permettre la précipita-
tion de phases intermétalliques aux joints de grains et la croissance des γ ′II . Ces traitements
thermiques ont été choisis en se basant sur le domaine de linéarité du modèle LSW (cf Fi-
gure II.19), le diagramme TTT (cf Figure II.22) et sur les fractions surfaciques des particules
aux joints de grains. Ils ont également pour objectifs de reproduire au mieux les conditions
de vieillissement qui pourront être subies par les disques de turbine en service.
Les sur-vieillissements choisis dans cette étude sont :
• 800°C - 500 heures : Il s’agit de la condition pour laquelle la fraction des particules
précipitant aux joints de grains est maximale. Elle a donc pour objectif de maximi-
ser l’impact des particules aux joints de grains sur les propriétés mécaniques. Elle a
l’avantage d’être rapide à mettre en œuvre. Il s’agit cependant d’une condition ex-
trême du point de vue d’un disque de turbine.
• 800°C - 100 heures : Après ce vieillissement, la fraction surfacique des particules est
plus faible qu’après 500 heures. Par comparaison, cette condition sera utile pour voir
s’il y a un effet de fraction surfacique de ces particules sur les propriétés mécaniques.
• 700°C - 4000 heures : Il s’agit de la condition la plus représentative de ce que pourra
subir un disque de turbine en service. Elle est cependant plus longue à réaliser et la
fraction surfacique des particules est très faible, ce qui complexifie les analyses mi-
crostructurales.
Il est important de préciser également que deux autres traitements thermiques ont été étu-
diés dans une moindre mesure. En effet, le sur-vieillissement de 24 heures à 800°C a été
réalisé dans le but d’étudier plus finement l’impact de la fraction surfacique de ces parti-
cules sur les propriétés en fluage. Par ailleurs, l’échantillon issu du barreau qui a été vieilli
2000 heures à 800°C a été utilisé pour déterminer la nature chimique des particules préci-
pitant aux joints de grains.
Quantification stéréologique
Pour comprendre l’impact de la taille des précipités γ ′II et des particules aux joints de
grains sur les propriétés mécaniques, il est nécessaire dans un premier temps de quantifier
chaque microstructure sur-vieillie.
Le sur-vieillissement de 500 heures à 800°C a été réalisé sur deux ébauches issues des deux
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observées aux joints de grains après sur-vieillissement sont des phases µ. Cependant, comme
la simulation Thermocalc prédit la précipitation de deux phases µ (à cause d’une lacune de
miscibilité) à l’équilibre thermodynamique, et qu’elle ne correspond pas parfaitement au
diagramme TTT établi expérimentalement, nous avons poursuivi l’analyse de ces phases
par des observations réalisées en microscopie électronique en transmission au CEMES (Tou-
louse) dans un cadre collaboratif.
Ainsi, les structures cristallographiques des particules précipitant aux joints de grains et au-
tour des précipités γ ′I après les sur-vieillissements de 100h, 500h, 2000h à 800°C et 4000h
à 700°C ont été analysées. Pour ce faire, des lames MET de ces échantillons vieillis ont été
préparées par polissage mécanique jusqu’à une épaisseur d’environ 30 µm puis elles ont été
amincies par bombardement ionique. Ces analyses ont été réalisées à l’aide d’un microscope
électronique en transmission CM20-FEG sous une tension d’accélération de 200kV. Les cli-
chés de diffraction, avec sélection d’aire sur la précipitation intermétallique d’intérêt aux
joints de grains, ont été acquis par le logiciel NanoMEGAS ASTAR combiné avec une pré-
cession de diffraction. Chaque cliché fut ensuite indexé par comparaison à des clichés pré-
enregistrés de phases connues et répertoriées. Les identifications des phases présentes ont
été basées sur le niveau de correspondance entre les clichés obtenus et ceux pré-enregistrés.
Ces derniers ont été simulés à partir des paramètres de maille issus de la publication de Rae
et Reed [Rae et Reed, 2001].
Les particules présentes dans les échantillons vieillis 100h et 500h à 800°C ont été claire-
ment identifiées comme étant des phases σ et µ (Figure II.27). Uniquement de la phase µ a
été observée dans l’échantillon vieilli 2000h à 800°C, mais cela ne prouve pas l’absence de
particules de phase σ , le nombre de particules intermétalliques observées étant de l’ordre
de 15 à 20 particules par échantillon. Enfin, l’échantillon vieilli 4000h à 700°C a été le plus
difficile à analyser du fait de la très faible fraction de particules aux joints de grains et de
leur faible taille. Il a été particulièrement difficile d’isoler les clichés de diffraction de ces
particules de ceux correspondant à la matrice sous-jacente. Néanmoins, un cliché a permis
de mettre en évidence la présence de phase σ . Cela ne prouve pas également l’absence de
phase µ. Néanmoins, toutes ces analyses, dont l’indice de confiance est très élevé, vont dans
le sens d’une probable décomposition de phase σ en phase µ au cours du sur-vieillissement.
Un tel mécanisme avait déjà été proposé par M. Pessah-Simonetti et C.M.F Rae [Simonetti
et Caron, 1998] [Rae et al., 2005].
De plus, des analyses EDS sous MET haute résolution ont été réalisées au CEMAS (Ohio
State University) avec l’équipe du ProfesseurM.Mills sur des échantillons vieillis 500 heures
à 800°C. Il apparaît que les particules de phase µ ou σ sont riches en W et Mo (Figure II.28).
Les teneurs en Cr et Co sont équivalentes à celles dans la matrice. Il est important de préci-
ser qu’il est impossible de discerner les phases σ et µ avec cette technique basée uniquement
sur l’analyse de la composition chimique.
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Rayon moy. γ ′II expérimental Rayon moy. γ
′
II calculé (LSW)
R = 38,5 nm
k (800°C, 500h) calculé à partir de Q
⇒ R = 37,4 nm
φγ ′II = 364,74 (T˙c)
−0,3977
T˙c = 49,94°C/min T˙c = 53,6°C/min
⇒ vitesse de refroidissement de ∼50°C/min
Tableau II.5 – Calcul de la vitesse de refroidissement adaptée pour obtenir une
taille de γ ′II similaire à celle obtenue après un vieillissement de
500 heures à 800°C
En procédant de la même façon, on obtient une vitesse de refroidissement de 155°C/min
pour avoir un diamètre moyen des précipités équivalent à celui obtenu après un vieillisse-
ment de 4000 heures à 700°C.
II.3.2.e Analyses stéréologiques des traitements thermiques réalisés
Les microstructures de précipitation de ces deux traitements thermiques ont été obser-
vées dans les têtes des éprouvettes traitées subsolvus, et refroidies 50°C/min et 155°C/min
après la mise en solution. Elles ont été analysées selon le processus standard décrit en
Annexe A. La Figure II.38 montre l’état de la précipitation intragranulaire dans chaque
éprouvette. Il s’avère que ces vitesses de refroidissement post mise en solution subsolvus
conduisent à la précipitation d’une double population de précipités γ ′ intragranulaires. Les
plus gros seront nommés γ ′II (pointés par des flèches jaunes sur la figure) et les plus petits
seront nommés γ ′III (pointés par les flèches rouges).
La précipitation d’une double population dans chaque échantillon n’est pas surprenante.
En effet, selon la théorie de germination, le rayon critique d’un nucléus R∗ est fonction de
l’énergie libre ∆Gp provenant de la supersaturation dans la matrice et de l’énergie d’inter-
face σ (comprenant l’énergie de surface et élastique) générée par le désaccord paramétrique
∆γ/γ ′ :
R∗ =
2σVm
∆Gp
(II.8)
Ainsi, plus la vitesse de refroidissement est élevée, plus la sursaturation sera grande, et plus
il y aura germination de fins γ ′ intragranulaires avec une faible distance interparticulaire.
En revanche, lorsque la vitesse de refroidissement est faible, la matrice est alors moins sur-
saturée, les éléments ont le temps de diffuser dans la matrice, ce qui génère un premier pic
de germination relativement étendu de larges précipités γ ′ (avec des distances interparticu-
laires relativement grandes). Pendant ce refroidissement lent mais continu, il se peut qu’il y
ait un deuxième pic de germination de particules γ ′ entre les précédents précipités γ ′ exis-
tants. Néanmoins, comme la température à ce stade est assez basse, la diffusion est moindre
ce qui ralentit la croissance des derniers précipités. Le traitement de vieillissement (ou de
revenu) à 760°C pendant 8 heures a pour objectif, en partie, de permettre à ces petits préci-
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II.3.3 Synthèse
Dans ce chapitre, nous avons constaté que le squelette granulaire du René 65 est conservé
au cours du sur-vieillissement thermique, et ce, quelle que soit la durée appliquée (jusqu’à
2000 heures à 900°C). Par conséquent, la fraction des γ ′I intergranulaires reste constante.
En revanche, le sur-vieillissement thermique induit deux évolutions microstructurales ma-
jeures dans le René 65 :
• le grossissement des précipités γ ′II
• la précipitation de particules topologiquement compactes aux joints de grains et au-
tour des γ ′I
Les précipités γ ′II intragranulaires grossissent en fonction du temps et de la température du
sur-vieillissement. Leur cinétique de croissance suit le modèle LSW qui prédit une crois-
sance linéaire en fonction de la racine cubique du temps. Nous avons cependant mis en
évidence une déviation de cette évolution aux prédictions du modèle LSW dès 850°C (après
1000h à 850°C et 100h à 900°C). Cette déviation a déjà été constatée dans d’autres superal-
liages base nickel et ce phénomène n’est pas clairement élucidé à ce jour. Dans notre cas, il
est peu probable que cette déviation provienne des interactions élastiques entre les préci-
pités (puisque ces derniers grossissent tout en restant sphériques) ou de la précipitation de
phases TCP. Elle peut cependant être la conséquence d’une augmentation trop conséquente
des distances interparticulaires liée à la disparition des γ ′III par coalescence au profit des
précipités γ ′II .
D’autre part, nous avons mis en évidence la précipitation de particules fragiles aux joints
de grains et autour des précipités γ ′I après une certaine durée d’exposition à haute tempéra-
ture. Un diagramme TTT de ces particules a été dressé. Afin de comprendre l’impact de ces
particules fragiles sur les propriétés mécaniques du René 65, cinq sur-vieillissements ont
été sélectionnés. Quatre d’entre eux ont été réalisés à 800°C (24h, 100h, 500h, 2000h) dans
le but de faire précipiter rapidement une fraction variable de ces particules. Un traitement
thermique long de 4000 heures à 700°C a également été réalisé pour simuler un vieillisse-
ment plus représentatif de ce que verrait un disque de turbine en service. Des analyses EDS
et en MET sur tous ces traitements thermiques (hormis celui de 24h/800°C) ont permis de
connaître la nature cristallographique de ces particules (tableau II.7), qui s’avèrent être des
phases TCP σ et µ.
T (°C) t (h) Nature des particules
800°C
100 σ + µ
500 σ + µ
2000 µ (+ σ ?)
700°C 4000 σ (+ µ ?)
Tableau II.7 – Nature des particules précipitant aux joints de grains en fonction
des températures et durées d’exposition
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Afin de découpler l’impact de ces deux évolutions microstructurales sur les propriétés mé-
caniques, une méthode spécifique a été mise en place. L’objectif de cette méthode est de
tester mécaniquement deux microstructures qui ne diffèrent que par la présence ou non de
particules TCP aux joints de grains. Les sur-survieillissements de 500 heures à 800°C et de
4000 heures à 700°C ont été sélectionnés pour faire grossir les γ ′II et faire précipiter deux
fractions différentes de particules TCP. Le succès de cette méthode réside dans la réalisation
de deux microstructures ayant des tailles moyennes en précipités γ ′II similaires à celles ob-
tenues après les vieillissements à 800°C/500h et 700°C/4000h. Pour mettre en place cette
méthode, il a été nécessaire d’établir la relation qui lie le diamètre des précipités γ ′II avec
la vitesse de refroidissement post mise en solution subsolvus. Dans notre cas, il faut appli-
quer des vitesses de refroidissement d’environ 50°C/min et de 155°C/min pour obtenir des
tailles moyennes de précipités équivalentes à celles obtenues après les vieillissements de
500h à 800°C et 4000h à 700°C respectivement.
Afin d’appliquer cette méthode, ces traitements thermiques adaptés ont été réalisés sur des
ébauches cylindriques à Snecma Gennevilliers dans des fours régulés par flux d’azote avant
d’être usinées au laboratoire Pprime selon le plan fourni page 43.
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Introduction
La conception des disques de turbines prend en compte les propriétés mécaniques en
traction, fatigue, fluage ainsi que la résistance à la propagation des fissures des alliages
utilisés. Maîtriser les liens entre les propriétés mécaniques et la microstructure de ces ma-
tériaux à différentes échelles est donc essentiel.
Dans ce chapitre, un rappel bibliographique sur l’influence des paramètres microstructu-
raux (taille de grains, microstructure de précipitation γ ′, nucléation de phases TCP) sur les
propriétés mécaniques en général des superalliages base nickel sera abordé dans un premier
temps.
Ensuite, l’impact du grossissement des précipités γ ′ intragranulaires ainsi que de la préci-
pitation de phases TCP sur les propriétés mécaniques du René 65 à 700°C (traction, fluage
et fatigue-temps de maintien essentiellement) sera présenté, puis discuté.
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le diamètre moyen et la fraction des précipités respectivement, T la tension de ligne de la
dislocation, A un facteur dépendant de la morphologie des particules (de 0,72 pour les par-
ticules sphériques), G le module de cisaillement, Lp la distance moyenne entre les centres
de deux précipités et w une constante prenant en compte l’énergie élastique de répulsion
entre les dislocations fortement couplées.
Avec création de défauts complexes
Le cisaillement avec création de faute d’empilement fait référence à une modification de
la séquence d’empilement des plans {111} de la structure CFC. Ce type de défaut peut être
créé dans la matrice par une dislocation partielle de Schockley de vecteur de Burgers de
type a/6{112}, issue de la dissociation d’une dislocation parfaite de matrice. Le cisaillement
des précipités γ ′ par une partielle de Schockley crée un défaut complexe CSF (Complex Sta-
cking Fault), qui associe un défaut d’empilement dans les plans {111} et une APB.
Lorsqu’une superpartielle de Schockley de type a/3{112} (i.e. association de deux partielles
de Schockley) provoque un défaut d’empilement dans un plan {111}, il se crée un défaut dit
intrinsèque SISF (Superlattice Intrinsic Stacking Fault). S’il y a création d’un défaut d’em-
pilement sur deux plans {111} après son passage, le défaut est dit extrinsèque SESF (Super-
lattice Extrinsic Stacking Fault). Un autre défaut impliquant un réarrangement de l’ordre
cristallographique de la phase γ ′ peut également avoir lieu après le passage d’une super-
partielle de Schockley.
Plusieurs mécanismes ont été proposés pour expliquer les différentes dissociations possibles
des dislocations conduisant à des défauts intrinsèques ou extrinsèques (dits fautes de super-
réseau) dont les contrastes en transmission diffèrent [Kear et al., 1970] [Condat et Décamps,
1987] [Décamps et al., 1991] [Raujol et al., 2004] [Kolbe, 2001] [Knowles et Chen, 2003].
Ces mécanismes, dont l’analyse est basée sur des observations en microscopie en transmis-
sion, contribuent au cisaillement des précipités et/ou de la matrice séparément ou de façon
combinée. Ils sont nombreux et dépendent à la fois des microstructures et des conditions
de sollicitation (nature du chargement mécanique (traction, fluage, fatigue, etc), amplitude
des efforts, température, etc). La figure III.5 illustre une sélection des mécanismes les plus
mentionnés.
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ment en fluage du René 88DT et du René 104, selon la température, pour des chargements
de fluage de 834 MPa et 690 MPa respectivement [Unocic et al., 2008]. D’après leurs obser-
vations, les mécanismes de déformation évoluent comme suit :
• À basses températures, les précipités sont cisaillés par des dislocations parfaites de
matrice avec création de défauts plans (APB).
• Entre [600°C-760°C], les précipités sont cette fois-ci cisaillés par des dislocations par-
tielles isolées ou par micromaclage.
• À T > 760°C, les précipités sont contournés par montée de dislocations parfaites. Des
cisaillements étendus avec création de défauts extrinsèques sont également observés.
Les mécanismes de déformation activés dès 600°C sont fortement dépendants des fractions
des précipités intragranulaires ainsi que de leurs évolutions au cours de l’essai. Cela
complète donc l’étude de Hüther et al [Hüther et Reppich, 1978].
En conclusion, comme le René 65 présente initialement une double population de précipités in-
tragranulaires (dans l’état de référence de la couronne), et que les essais se feront essentiellement
à 700°C-800MPa, il est alors probable qu’il y ait une combinaison de plusieurs mécanismes de
déformation. De plus, la taille des précipités γ ′II évoluant au cours du sur-vieillissement, il est
probable que des changements de mécanismes de déformation à chaud surviennent. C’est pourquoi
nous nous intéresserons par la suite à l’impact de la microstructure sur les propriétés mécaniques
sur cette plage de température et de contrainte appliquée.
III.1.2 Influence de la taille de grains sur les propriétés mécaniques
L’influence de la taille de grains sur les propriétés mécaniques des superalliages base ni-
ckel dépend à la fois de la sollicitation mécanique exercée et des conditions de sollicitation.
Ce paragraphe détaille l’influence de ce paramètre microstructural sur les sollicitations de
type traction et fatigue oligocyclique d’une part, et sur les sollicitations dépendantes du
temps de type fluage et fatigue avec temps de maintien d’autre part.
En traction et en fatigue oligocyclique
Les superalliages base nickel doivent présenter de fortes limites d’élasticité et de
résistance en traction entre la température ambiante et ∼ 450°C afin notamment d’assurer
la meilleure résistance possible à l’éclatement du disque soumis aux efforts centrifuges
au niveau de l’alésage [Vaunois et al., 2010]. Or, pour améliorer la limite d’élasticité et la
résistance à la fatigue, il est nécessaire que les superalliages aient un squelette granulaire
fin [Gabb et al., 2011] [Mathey, 1994] [Torster et al., 1997] [Billot, 2010] en accord avec la loi
Hall et Petch :
σ = σ0 +
k√
d
(III.5)
Avec σ la limite d’élasticité du matériau, σ0 la limite d’élasticité d’un matériau isotrope à
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gros grains, k une constante dépendante du matériau et d le diamètre moyen des grains.
Par exemple, Bain et al. ont testé en traction différentes structures granulaires d’U720
dont les tailles de grains varient de 8,8 à 0 ASTM (soit de 16 µm à 320 µm) ainsi qu’une
microstructure duale [Bain et al., 1988]. Ces essais ont été réalisés à température ambiante
et à 650°C. La figure III.7 montre que la limite d’élasticité (YS) et la contrainte maximale
(UTS) sont d’autant plus élevées que la taille de grains est faible (i.e. que la valeur ASTM
est grande).
Figure III.7 – Impact de la taille de grains sur les propriétés en traction de
l’U720 à l’ambiante et à 650°C (YS = Yield Stress et UTS = Ulti-
mate Tensile Stress) [Bain et al., 1988].
De plus, de nombreuses études montrent que les propriétés en fatigue olygocyclique sont
également meilleures lorsque le squelettre granulaire est fin [Bain et al., 1988] [Jain et al.,
2000] [Torster et al., 1997]. La présence de gros grains a été reportée comme étant extrême-
ment néfaste sur la durée de vie en fatigue, et serait à l’origine des dispersions du nombre de
cycles à rupture [Flageolet, 2005]. On retrouve ce résultat dans les microstructures duales.
Par exemple, Gabb et al. ont étudié le comportement et l’endommagement en fatigue à 704°C
d’un superalliage issu de la métallurgie des poudres, dont la taille moyenne des grains évo-
lue graduellement de 5,8 µm à 38 µm puis 55 µm selon la zone à cœur de disque, de tran-
sition et en dent de disque respectivement [Gabb et al., 2011]. D’après leur étude, la durée
de vie en fatigue de la zone de transition (contenant à la fois des gros grains et des grains
fins) et de la zone en dent de disque est plus faible que celle à cœur de disque (contenant des
grains fins)(Figure III.8). Cet abattement de durée de vie provient d’un amorçage de fissures
systématique sur des facettes de gros grains.
117

III.1. INFLUENCE DES PARAMÈTRES MICROSTRUCTURAUX SUR LES PROPRIÉTÉS
MÉCANIQUES : ÉLÉMENTS BIBLIOGRAPHIQUES
températures (à partir de 500°C), les sollicitations dépendantes du temps telles que le
fluage et la fatigue-temps de maintien prennent de l’importance. C’est par exemple le cas
en dent de disque pour laquelle ces chargements deviennent plus importants devant la
fatigue pure. Or, dès lors que les processus de viscoplasticité sont mis en œuvre, l’améliora-
tion des propriétés mécaniques passe généralement par l’augmentation de la taille de grains.
En effet, plus la taille de grains est faible, plus la fraction de joints de grains est grande.
Cela signifie alors qu’il existe d’autant plus de sites favorables à la cavitation (par diffusion
de lacunes) ainsi qu’au glissement intergranulaire, ce dernier étant par ailleurs assisté par
l’oxydation. Par conséquent, la diminution de la taille de grains contribue à un abattement
des propriétés en fluage du matériau. Ainsi la compréhension de la contribution des joints
de grains sur la durabilité des matériaux en fluage est primordiale. Soula et al. ont mis en
évidence les paramètres conduisant au glissement intergranulaire en fluage dans le NR6
par microextensométrie [Soula, 2008].
D’après cette étude, le glissement intergranulaire est dépendant de :
• la température et de la contrainte de sollicitation : plus elles sont faibles, plus l’am-
plitude du glissement intergranulaire est grande.
• l’incompatibilité de déformation entre les grains voisins : cette dernière augmente la
contrainte locale au niveau des joints de grains, ce qui favorise le glissement.
• la nature des joints de grains : les joints généraux (Σ > 29) sont plus enclins à glisser
que les joints spéciaux (3 ≤ Σ ≥ 29).
• l’orientation du joint de grains par rapport à l’axe de sollicitation : l’amplitude du
glissement intergranulaire est maximale lorsque l’orientation du joint de grains est
de 45°.
Afin de retarder le glissement intergranulaire, il est possible de modifier la morpholo-
gie des joints de grains en créant des dentelures [Danflou et al., 1996] [Wisniewski et
Beddoes, 2009] [Yeh et al., 2011]. Cette modification de morphologie des joints de grains
peut être réalisée en adaptant la vitesse de refroidissement post mise en solution afin de
faire précipiter des γ ′ au voisinage des joints de grains, qui vont ancrer ces derniers et
créer ces dentelures. Cette procédure se révèle particulièrement efficace pour améliorer la
durée de vie en fluage à très hautes températures et basses contraintes [Thibault et al., 2013].
Ainsi, la taille de grains est un paramètre microstructural très important vis-à-vis des
propriétés en fluage des superalliages. Son niveau d’influence dépend des conditions
de sollicitations. Par exemple, la taille de grains gouverne à l’ordre 1 les propriétés
en fluage à 850°C du superalliage AD730TM (superalliage similaire au René 65) [Thé-
baud et al., 2015]. D’après l’étude réalisée par Thébaud et al. sur une microstructure à
grains fins (∼10µm), à gros grains (∼350µm) et sur une version monogranulaire orientée
<001>, la microstructure à gros grains (∼350µm) est de toute évidence plus résistante
en fluage que celle à grains fins (∼10µm) en termes de durée de vie, d’allongement à
rupture et de vitesse minimale de fluage (Figure III.9). Cependant, au-delà d’une certaine
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Figure III.14 – Micrographie en transmission (champ sombre) d’une zone d’ap-
pauvrissement en précipités γ ′ notée F’ sur la figure le long d’un
joint de grain (pointillés blancs) décoré par des carbures de ti-
tane [Krol et al., 2004].
En fatigue pure, la microstructure de précipitation intragranulaire est essentiellement
influente sur les mécanismes de déformation puisque ces derniers sont associés à la
libération des couloirs de matrice. C’est ce qui a été observé dans le N18 par exemple par
Flageolet [Flageolet, 2005]. De plus, d’après cette étude le nombre de cycles à rupture
n’est que très peu affecté par le sur-vieillissement (i.e la croissance des précipités γ ′
intragranulaires) et aucune différence en termes d’endommagement n’a été relevée puisque
l’amorçage en fatigue s’est systématiquement produit sur une porosité interne. Dans ce
cas particulier, la durée de vie en fatigue est pilotée par la propagation de fissures sans
assistance de l’oxydation. Cependant il a été reporté pour divers superalliages pour disque
de turbine que le sur-vieillissement peut avoir un effet bénéfique sur les effets de fermeture
de fissures lorsque l’amorçage a lieu en surface [Carbou, 2000].
En fluage et fatigue-temps de maintien
Précédemment, il a été montré que selon les conditions de sollicitations en fluage,
la taille de grains n’est plus le paramètre microstructural qui gouverne les propriétés en
fluage, mais la précipitation intragranulaire [Thébaud et al., 2015]. Dans ce cas particulier
(i.e à 700°C et [750-850MPa]), la précipitation intragranulaire affecte les mécanismes de
déformation ainsi que la durabilité des superalliages. De ce fait, ces répercussions sont
également observables en fatigue-fluage via l’introduction d’un temps de maintien à
contrainte maximale.
Plusieurs études réalisées sur différents matériaux tels que le René 88DT, le René 95
ou l’U720Li ont montré que les propriétés mécaniques en fluage et fatigue-fluage sont
d’autant meilleures que la précipitation intragranulaire est fine [Bhowal et al., 1990] [Billot,
2010] [Helm et Roder, 2000]. En effet, plus les précipités sont fins et nombreux, plus les
dislocations sont freinées dans leur mouvement et plus la contrainte d’Orowan est élevée,
ce qui favorise le cisaillement des précipités (cf chapitre III.1.1). Par conséquent la vitesse
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En conclusion, les propriétés en traction et en fatigue d’un alliage donné sont gouvernées
par la taille des grains au premier ordre, l’impact de la précipitation intragranulaire étant
du second ordre.
En revanche, en fonction des conditions de sollicitation, les propriétés en fluage et
fatigue-temps de maintien peuvent être gouvernées soit par la taille de grains, soit par la
précipitation intragranulaire.
C’est pourquoi, lorsque la précipitation intragranulaire gouverne les propriétés en fluage,
le sur-vieillissement conduisant à la croissance des précipités modifie les mécanismes de
déformation. C’est ce que soulignent Locq et al. dans leur étude sur le NR3 : le cisaillement
des précipités et de la matrice est prépondérant dans l’état de référence alors que le
contournement par glissement dévié est majoritaire dans l’état vieilli 4h à 850°C [Locq
et al., 2000]. Il s’ensuit alors une forte augmentation de la vitesse de déformation dans l’état
vieilli en raison de la croissance des précipités γ ′II et/ou des précipités γ
′
III .
III.1.4 Influence de la précipitation de particules TCP sur les pro-
priétés mécaniques
En plus de la croissance des précipités γ ′ présentée auparavant, le sur-vieillissement
métallurgique des superalliages peut également conduire à la précipitation de particules
TCP. Ces particules peuvent précipiter aussi bien aux joints de grains qu’à l’intérieur des
grains (cf Chapitre II).
L’impact de la microstructure de précipitation sur les propriétés mécaniques est un
phénomène connu, détaillé précédemment (cf paragraphe III.1.3 ci-dessus). L’impact seul
des phases TCP reste en revanche à éclaircir. À ce jour, plusieurs études ont été réalisées
pour tenter de répondre à cette problématique, mais les interprétations sont finalement
contradictoires.
Par exemple, Simonetti et Caron ont tenté de dissocier l’impact de la coalescence des
précipités γ ′ de la précipitation de phase µ en testant mécaniquement en traction, fluage et
fatigue des monocristaux sur-vieillis d’AM3 et de MC2 [Simonetti et Caron, 1998]. Ces deux
superalliages sont sujets à la mise en radeaux (c’est-à-dire à la coalescence orientée) de la
phase γ ′ au cours du sur-vieillissement thermique. Néanmoins la phase µ ne précipite que
dans le MC2 et principalement dans les bras primaires de dendrites. D’après cette étude,
lorsque la fraction volumique de la phase µ est inférieure à 0.15 %, leur morphologie est
alors sous forme d’aiguilles. Ces aiguilles de phase µ, soumises à une sollicitation uniaxiale
à température ambiante, se rompent, ce qui prouve leur caractère fragile (Figure III.17).
Aucune décohésion aux interfaces µ/matrice n’a été reportée et la ductilité du MC2 n’est pas
affectée. En revanche, lorsque la fraction volumique de phase µ excède 1%, cette dernière
présente une morphologie globulaire. Une chute de la ductilité est alors observée et ceci
peut être attribué à une synergie entre la mise en radeaux de la phase γ ′ et la précipitation
de phase µ. Selon leur étude, la présence de phase µ aurait un impact uniquement sur la
durée de vie en fluage et sur la ductilité en traction lorsque la fraction volumique excède 1%.
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Dans leur étude, les carbures seraient les sites d’amorçage de fissures et non les particules
de phase µ. Par conséquent, l’abattement des propriétés mécaniques lié au sur-vieillissement
thermique proviendrait de la coalescence des γ ′ intragranulaires et de la précipitation de
carbures. Cela rejoint l’étude de Tawancy qui n’a également constaté aucun impact de la
phase µ sur les propriétés en traction dans l’Hastelloy [Tawancy, 1981].
En conclusion, d’après la littérature, le rôle des phases TCP sur l’abattement des propriétés
mécaniques n’est toujours pas élucidé de manière indiscutable. Cependant, plusieurs
auteurs s’accordent à dire qu’il existerait deux mécanismes d’endommagement liés à la
présence des particules TCP. Le premier serait directement associé à leur caractère fragile
observé en traction et basses températures, le second à l’adoucissement de la matrice et
actif plutôt en fluage et hautes températures. Enfin, aucune étude n’a constatée de manière
objective un quelconque impact de ces particules sur les mécanismes de déformation de
manière générale.
À la lumière des précédentes études et de l’impact du sur-vieillissement métallurgique
sur la microstructure du René 65, il apparait nécessaire de quantifier séparément le rôle
intrinsèque de la croissance des précipités γ ′II intragranulaires et des phases TCP sur les
propriétés mécaniques du superalliage René 65.
III.2 Influence des paramètres microstructuraux sur les
propriétés mécaniques du René 65
Afin de dissocier l’influence de la croissance des précipités γ ′ et de la précipitation de
phases TCP au cours du sur-vieillissement métallurgique sur les propriétés mécaniques
du René 65, ce paragraphe traitera de l’impact seul de la croissance des précipités γ ′
au cours du sur-vieillissement thermique avant essai. Afin de ne pas faire précipiter de
phases TCP, le grossissement de la précipitation intragranulaire a été obtenu via différents
traitements thermiques de mise en solution, plus précisément, via différentes vitesses de
refroidissement post mise en solution (cf Chapitre II, paragraphe I.2.2).
L’impact de la taille des précipités sur les propriétés en traction, en fluage et en fatigue-
temps de maintien à 700°C sera, dans un premier temps, présenté puis analysé.
N.B : Puisque les sur-vieillissements thermiques appliqués dans cette étude ne conduisent pas à
la croissance des grains, l’impact de la taille de grains ne sera donc pas présenté. Néanmoins des
essais de fluage et de fatigue-temps de maintien ont été réalisés sur un état traité supersolvus,
dans le but de comprendre le rôle des particules TCP sur l’abattement des propriétés mécaniques
essentiellement. Ils seront également utilisés dans le paragraphe Discussion de ce chapitre.
Les résultats de ces essais sont reportés en Annexe B.
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Les grandeurs caractéristiques issues de ces courbes sont listées dans le tableau III.1 :
État de la matière ε˙ (s−1) σ0,2% (MPa) σmax (MPa) A% E(GPa)
Référence 10−4 1125 1193 11,8 222
Référence 5.10−3 1118 1400 25,4 254
Vieilli 500h/800°C 10−4 995 1019 32,2 234
Vieilli 500h/800°C 5.10−3 989 1251 32,6 229
Tableau III.1 – Caractéristiques du René 65 en traction monotone à 700°C
Ces courbes montrent clairement que le comportement des états de référence et vieilli
diffère significativement. Alors que l’état de référence présente un écrouissage progressif
assez important, l’état vieilli se caractérise par un comportement quasi élasto plastique
parfait. Plus précisément, le matériau sur-vieilli 500h à 800°C, conduisant à l’augmentation
de la taille des précipités γ ′II et à la précipitation de phases TCP, présente une limite
d’élasticité et une contrainte maximale plus basses que le matériau de référence (de 130
MPa et 162 MPa respectivement), mais un allongement à rupture plus élevé de 14 %.
Une augmentation de la limite d’élasticité et de la contrainte à rupture avec la vitesse de dé-
formation est constatée. Cet effet classique est analogue pour les deux états métallurgiques.
Un allongement à rupture plus élevé pour l’état vieilli est constaté par rapport à l’état de
référence et ceci pour les deux vitesses de déformation. Cette augmentation de la ductilité
à chaud était à priori inattendue compte-tenu du caractère annoncé comme fragilisant
de la précipitation de phases TCP aux joints de grains. Ce résultat remarquable sera
reconsidéré au Chapitre IV. Il est toutefois possible d’associer cet effet aux microstruc-
tures intragranulaires différentes entre les deux états métallurgiques. En effet, l’état de
référence contient de fins précipités γ ′II ainsi que des précipités γ
′
III , contrairement à l’état
vieilli qui ne contient que de gros précipités γ ′II . D’après des études menées sur l’U720Li
et le René 88DT par exemple, il a été montré que les mécanismes de déformation en
traction sont très sensibles à la taille des précipités γ ′ intragranulaires, et notamment à
la présence de précipités γ ′III [Jackson et Reed, 1999] [Vaunois et al., 2010] [Mao et al., 2002].
En revanche, le rôle des phases TCP sur l’abattement des propriétés en traction reste à
définir puisqu’il n’est pas possible de dissocier leur rôle de celui des précipités γ ′ avec les
essais actuels. Dans la littérature, il est néanmoins possible de trouver quelques articles à ce
sujet. À titre d’exemple, Helm et al. ont montré un abattement de 5% et de 10% sur la limite
d’élasticité et sur la résistance à la traction respectivement après un sur-vieillissement
de l’U720 conduisant à la précipitation de phase σ [Helm et Roder, 2000]. D’après leur
étude, seule la phase σ serait responsable de cet abattement car elle conduirait à une forte
déplétion en éléments durcissants de la matrice, provoquant son adoucissement. Il se peut
donc que l’abattement de la limite d’élasticité et de la résistance à la traction ainsi que
l’augmentation de la ductilité du René 65 sur-vieilli résultent d’une synergie entre des
mécanismes de déformation liés à l’augmentation en taille des précipités γ ′II et à la présence
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L’analyse de ces courbes montre que plus la vitesse de refroidissement est élevée, meilleures
sont les propriétés en fluage (i.e vitesse de déformation plus faible et plus grande durée
de vie). Hormis pour l’éprouvette issue de la zone extérieure de la couronne de référence,
l’allongement à rupture décroît avec l’augmentation de la vitesse de refroidissement. Ces
résultats corroborent ceux de Bhowal et al. sur du René 95 testé à 650°C [Bhowal et al., 1990].
L’analyse stéréologique des différentes microstructures de précipitation (Tableau III.4)
montre que le comportement mécanique en fluage à 700°C/800MPa suit également une
évolution continue en fonction de la taille et de la fraction des précipités intragranulaires
γ ′II et γ
′
III (autrement dit de la distance interprécipités). En effet, plus la fraction de
précipités γ ′III est grande, plus la durée de vie augmente et plus la vitesse de déformation
diminue. L’allongement à rupture est quant à lui d’autant plus élevé que les précipités γ ′III
sont fins et nombreux. Ces éléments sont cohérents avec le fait que l’allongement à rupture
est plus élevé dans les microstructures multimodales comparativement aux structures
monomodales [Collins et Stone, 2014].
Ainsi, plus la vitesse de refroidissement post mise en solution est élevée, plus la population
des précipités intragranulaires tend à être monomodale avec de petits précipités γ ′II . Cela
implique alors que la distance interprécipités diminue, contribuant à l’augmentation de la
contrainte d’Orowan nécessaire à leur contournement. L’équation utilisée ici pour évaluer
cette contrainte est donnée ci-dessous :
σ =
αGb
L
(III.7)
Avec α=0,5
b = 0,254 nm
G = E/(2(1+ν))
E = 234 GPa (valeur moyenne des modules d’Young mesurés expérimentalement)
ν = 0,34
L distance inter-précipités
Par conséquent, plus la taille des précipités γ ′II et la largeur des couloirs de matrice entre
précipités intragranulaires (Lmoy) sont faibles, plus les dislocations sont bloquées dans
leur mouvement, favorisant le cisaillement des précipités au détriment du contournement
d’après la littérature (cf paragraphe III.1.1.d).
L’impact de la précipitation intragranulaire sur les mécanismes de déformation à l’échelle
des dislocations est d’autant plus flagrant que la vitesse de déformation est affectée par la
précipitation intragranulaire. Une manière de mettre en évidence cet effet est de tracer la
vitesse de déformation en fonction de la déformation (Figure III.27).
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III.2.3 Impact de la croissance des précipités γ ′ sur les propriétés
en fatigue-temps de maintien à 700°C
III.2.3.a Impact du temps de maintien ∆t
Avant d’étudier l’impact de la précipitation intragranulaire sur les propriétés en
fatigue-temps de maintien à 700°C, il convient d’étudier dans un premier temps l’influence
du temps de maintien à contrainte maximale ∆t.
Ainsi, des échantillons prélevés dans différentes zones d’une couronne de référence
ont été testés à 700°C/850MPa (R=0,05) avec différents temps de maintien à contrainte
maximale, s’échelonnant entre 1s et 3600s. Les étapes de montée en charge et la décharge
s’effectuent chacune en 1s. La microstructure de précipitation ne différant que légère-
ment d’une zone de précipitation à une autre, des éprouvettes issues des deux zones de
la couronne de référence ont été aléatoirement testées. Chaque condition de temps de
maintien n’a donc pas été doublée. L’acquisition de l’essai avec un temps de maintien de
3s a été interrompue entre 85 et 95 heures d’essai environ, à cause d’un problème technique.
Afin de comparer les courbes de fatigue-fluage à celle de fluage à 700°C/850 MPa, l’allonge-
ment des éprouvettes est tracé en fonction du temps cumulé à contrainte maximale (Figure
III.30). En effet, il a été précédemment observé que la déformation inélastique induite
par le cyclage (partie fatigue) est négligeable comparée à celle induite lors du temps de
maintien [Flageolet, 2005] [Zrnik et al., 2001].
Un essai de fatigue à 700°C/850 MPa a également été réalisé afin d’avoir un point de
référence pour ces conditions de sollicitation. Cet essai à été réalisé à une fréquence de 0,5
Hz avec un cycle triangulaire.
La tendance qui apparaît de l’analyse de la figure III.30 est que, plus le temps de maintien
augmente, plus le nombre de cycles à rupture (ou la durée de vie) diminue et plus l’allon-
gement à rupture augmente. Le temps de maintien de 10s apparait comme une condition
intermédiaire d’endommagement entre la fatigue et le fluage. En effet, à des temps de
maintien inférieurs à 10 secondes, les courbes de fatigue-fluage ressemblent à celles
associées à de la fatigue pure, dans la mesure où la vitesse de déformation et l’allongement
à rupture sont faibles et la fin des essais correspond à une augmentation rapide de la
vitesse de déformation apparente, correspondant au développement d’au moins une fissure
principale. À l’inverse, pour des temps de maintien supérieurs à 10 secondes, les courbes
de fatigue-fluage ressemblent à celles de fluage pur en termes d’allongement à rupture et
de vitesse de déformation plus élevée.
Ainsi, à iso taille de grains, le temps de maintien en charge à 700°C impacte considérable-
ment le comportement et la durée de vie en fatigue-fluage. Augmenter le temps de maintien
de 1 seconde à 300 secondes conduit à un abattement du nombre de cycles à rupture d’en-
viron 3 décades.
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À partir de ce site d’amorçage, deux zones de propagation de fissures sont distinguables
(Figure III.32.a). La première, semi-circulaire transgranulaire rayonnant autour de la zone
d’amorçage, est délimitée par les pointillés rouges autour de la zone d’amorçage. Ce mode
de propagation – ici sous vide – est caractéristique d’un endommagement par fatigue. Les
fissures se propagent ainsi sous vide de cette zone d’amorçage jusqu’à atteindre la surface
de l’éprouvette. Dès lors, l’oxydation va ensuite modifier la vitesse de propagation des
fissures. La deuxième zone de propagation se situe entre les pointillés rouges et orange sur
la figure III.32.a. Il est difficile de déterminer le mode de propagation associé à cette fissure.
Le reste du faciès correspond à la rupture finale de l’éprouvette.
L’observation des faciès de fatigue-temps de maintien montre qu’il existe bien une transi-
tion des modes de propagation de fissures en fonction du temps de maintien :
• pour un ∆t = 1s, la zone de propagation ressemble à celle en fatigue pure, avec un
faciès en rivières témoignant d’une propagation transgranulaire, à partir d’un point
singulier en surface.
• pour un ∆t = 10s, la présence de nombreuses facettes ainsi que les traces des précipi-
tés γ ′I montrent que la propagation des fissures est majoritairement intergranulaire.
• pour les ∆t > 10s, la présence de nombreuse traces des précipités γ ′I parmi quelques
facettes, montre que la propagation reste mixte mais l’endommagement semble être
davantage transgranulaire. Ces faciès ressemblent au faciès de l’éprouvette sollicitée
en fluage pur, qui ne présente quant à lui que des cupules.
Les zones d’amorçage des éprouvettes sollicitées en fatigue-temps de maintien sont toutes
en surface. Il est cependant difficile d’en déterminer la nature en se basant uniquement sur
les observations de faciès. C’est pourquoi les fûts de ces éprouvettes ont été observés pour
extraire une information des fissures secondaires. Systématiquement les zones d’amorçage
de fissures en fatigue-temps de maintien sont de nature intergranulaire, comme le montre
l’exemple reporté sur la Figure III.33.
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Éprouvette ∆t (s) NR A% ε˙min (s−1)
Référence 10 32025 6,75 1,9.10−8
Référence 300 460 7,8 5,2.10−8
Traité 10 9543 3,8 1,5.10−8
Traité 300 75 13,3 1,4.10−7
Tableau III.7 – Données relatives aux essais de fatigue-temps de maintien sous
air à 700°C/850MPa de l’état de référence pilon et traité subsolvus
refroidit à 50°C/min
D’après les Figures III.34 et III.35, les éprouvettes traitées sont autant sensibles à la fatigue-
temps de maintien que les éprouvettes de référence. En effet, deux régimes apparaissent en
fonction du ∆t :
• pour un ∆t > 10s, la vitesse de déformation est très élevée, le stade de type fluage
secondaire est inexistant pour l’éprouvette traitée (alors qu’il est très bref pour
l’éprouvette de référence). Une déformation accélérée de type fluage tertiaire
apparaît très tôt dans le comportement (à une déformation d’environ 0,5%), et
l’allongement à rupture est de l’ordre de 13%, probablement associé à un endomma-
gement en volume plus important.
• pour un ∆t ≤ 10s, la vitesse de déformation minimale est une décade plus faible
que pour les ∆t plus élevés. Le stade secondaire est à nouveau quasi inexistant. Pour
ces temps de maintien l’endommagement est plus tardif et l’allongement à rupture
plus faible. Ce dernier résulte d’un endommagement en volume moindre associé au
développement d’une fissure principale de fatigue.
De plus, l’augmentation de la taille des précipités intragranulaires ainsi que de la distance
interprécipités affectent les propriétés en fatigue-temps de maintien, car :
• pour un ∆t ≤ 10s, le nombre de cycles à rupture (ou la durée de vie) est plus faible
d’un facteur 3,4 que l’état de référence. L’allongement à rupture ainsi que la vitesse
de déformation (partie associée à du fluage secondaire) peuvent être quant à eux
considérés comme équivalents.
• pour un ∆t > 10s, la vitesse de déformation minimale est supérieure d’au moins une
décade. Le nombre de cycles à rupture (ou la durée de vie) est moindre d’un facteur
6. En revanche, l’allongement à rupture est supérieur d’un facteur 2 par rapport à
l’état de référence.
Par conséquent, la précipitation intragranulaire a davantage d’influence sur les propriétés
en fatigue-temps de maintien pour de longs ∆t, ce qui est cohérent avec l’impact de la taille
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de rupture de l’état traité montrent à nouveau que plus le temps demaintien augmente, plus
le mode de propagation de fissures passe d’un mode mixte majoritairement intergranulaire
à un mode où la proportion de propagation transgranulaire augmente (Figures III.36.c à
f). En revanche, les faciès de rupture de l’état de référence et de l’état traité sont tout à fait
similaires et ressemblent aux faciès de l’état de référence en fluage. Cela suggère que la taille
des précipités γ ′ intragranulaires affecte peu les premiers stades de propagation de fissures.
III.2.4 Impact des particules TCP sur les propriétés en fluage à
700°C
III.2.4.a Présentation des essais de fluage
Afin de quantifier l’impact des TCP – et d’un probable effet de leur fraction – sur les
propriétés viscoplastiques, des essais de fluage ont été réalisés à 700°C/800 MPa sur de
la matière vieillie 24h, 100h et 500h à 800°C. Pour rappel, ces sur-vieillissements ont été
choisis pour faire précipiter des phases TCP aux joints de grains et autour des précipités γ ′I
selon le diagramme TTT établi expérimentalement (cf Chapitre II). Les sur-vieillissements
de 100h et 500h conduisent à la précipitation de phases σ et µ, mais à des fractions
surfaciques différentes. La nature cristallographique des particules précipitant dès 24h
à 800°C n’a pas été analysée car ce sur-vieillissement amène à une très faible quantité
de particules aux joints de grains. De plus, l’état sur-vieilli 4000h à 700°C conduisant à
la précipitation de phase σ en très faible quantité a également été testé sous les mêmes
conditions de sollicitation.
Les fractions surfaciques moyennes des particules TCP en fonction des conditions de sur-
vieillissement sont rappelées dans le tableau III.8.
T (°C) t (h) Fraction moy. (%)
800 24 0,06
800 100 0,45
800 500 (ZE) 1,44
800 500 (ZI) 1,16
700 4000 0,30
Tableau III.8 – Évolution de la fraction surfacique moyenne des particules TCP
en fonction des conditions de sur-vieillissement
La Figure III.37 présente les courbes de fluage de l’état de référence en fonction de la zone
de prélèvement dans la couronne : l’éprouvette issue de la zone extérieure de la couronne
est notée "FC" pour Fast Cooling, et l’éprouvette issue de la zone intérieure est notée "MC"
pour Medium Cooling. Sont ajoutées à cette figure les courbes de fluage de deux éprouvettes
sur-vieillies 500h/800°C, issues des zones MC et FC de la même couronne, ainsi que celle
de l’éprouvette sur-vieillie 4000h/700°C. De plus, afin de mettre en évidence le rôle uni-
quement des TCP sur les propriétés en fluage, les courbes de fluage des éprouvettes traitées
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pondantes, plusieurs constatations peuvent être établies :
• La taille des précipités γ ′II et la précipitation des phases σ et µ réduisent la durée de
vie d’un facteur 15 par rapport à la plus longue durée de vie obtenue avec l’état de
référence.
• Ce sur-vieillissement conduit à une accélération immédiate de la vitesse de fluage,
et à une augmentation de l’allongement à rupture des éprouvettes, ce qui n’était pas
nécessairement attendu.
• Sur-vieillir 500h à 800°C permet d’annihiler les hétérogénéités de précipitation
intragranulaire initialement présentes entre les deux zones de prélèvement de la
couronne de référence. C’est pourquoi les courbes de fluage correspondantes sont
quasiment superposées.
Les mêmes conclusions peuvent être déduites de la comparaison entre les courbes de
fluage de l’état sur-vieilli 4000h/700°C et des états de référence. Cependant, l’impact de ce
sur-vieillissement est moindre comparativement au vieillissement de 500h/800°C puisque
les précipités γ ′II ont beaucoup moins grossi et que la fraction de phase σ aux joints de
grains est très faible (cf Chapitre II et Tableau III.8).
Enfin, en comparant les courbes de fluage des états sur-vieillis 500h/800°C et celle de
l’état traité 1080°C/4h/50°Cmin−1, équivalent en termes de taille de précipités γ ′II , il est
alors possible de montrer clairement le rôle seul des phases σ et µ sur le comportement
et la durabilité en fluage à 700°C. En effet, la présence de ces phases TCP aux joints de
grains conduit à une augmentation de la vitesse de fluage d’au moins une décade et à un
allongement à rupture supérieur de 10 à 15%.
Nous pouvons donc nous interroger sur l’impact de la fraction surfacique de ces particules
de phases σ et µ sur la vitesse de fluage et/ou sur la ductilité du René 65. Pour répondre à
cette question, les courbes de fluage correspondantes cette fois aux états sur-vieillis 24h et
100h à 800°C sont ajoutées Figure III.39. La Figure III.40 reporte ces données en vitesse de
fluage. Les données relatives à tous ces essais sont résumées dans le tableau III.9.
D’après les Figures III.39 et III.40, la fraction surfacique des particules de phases TCP a
bien des répercussions à la fois sur la vitesse minimale de fluage ainsi que sur l’allongement
à rupture. En effet, entre 24h et 500h de sur-vieillissement à 800°C, la vitesse minimale de
fluage augmente d’une décade et l’allongement à rupture d’environ 13 %. Le mode de fluage
semble être également affecté par la fraction de particules TCP aux joints de grains dans la
mesure où un bref stade secondaire a lieu lorsque la fraction est la plus élevée (500h/800°C),
alors qu’il est inexistant pour des fractions de particules plus faibles.
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Les deux faciès de rupture présentent chacun une zone d’amorçage principale en surface
(délimités par des pointillés bleus), provenant probablement d’un joint de grains. Les zones
de propagation (délimitées en pointillés orange) semblent être cependant différentes. En
effet, la zone de propagation des fissures de l’éprouvette sur-vieillie présente de nombreuses
cupules caractéristiques d’une propagation de fissures transgranulaire. Cela corrobore le
fort allongement à rupture observé sur les éprouvettes sur-vieillies. La zone de propagation
des fissures de l’éprouvette traitée présente des traces de précipités γ ′I et quelques facettes,
signifiant que la propagation des fissures est en partie intergranulaire.
D’autre part, les particules TCP présentes aux joints de grains des éprouvettes sur-vieillies
ne sont pas visibles sur les faciès de rupture (contrairement aux faciès d’éprouvettes
de résilience présentés dans le chapitre suivant). Par conséquent, les particules TCP ne
semblent pas, à priori, affecter le mode de rupture en fluage. Or, le sur-vieillissement de
500h à 800°C rend les joints de grains plus ductiles (cf Chapitre IV), les rendant plus
résistants à l’amorçage de fissures. En revanche, si les joints de grains se déforment plus, les
incompatibilités de déformation de grain à grain vont augmenter et favoriser l’amorçage.
Les observations des faciès de rupture ne suffisent donc pas pour avoir une certitude sur
le rôle des particules TCP sur l’endommagement en fluage. Par conséquent, une autre
approche décrite ci-après a été mise en œuvre.
Afin d’observer les premiers stades d’endommagement en fluage, la seconde approche
consiste à réaliser des essais de fluage sous air (700°C/800 MPa) interrompus à des taux
de déformation plastique faibles et identiques entre l’état pré-vieilli 500h à 800°C et l’état
de référence. Nous aurions pu choisir comme critère d’arrêt un pourcentage du temps
d’essai par rapport au temps à rupture. Néanmoins, il est préférable de comparer des taux
de déformation égaux plutôt que des fractions de durée de vie puisque ces deux états
ont des comportements mécaniques très différents (l’état vieilli se déforme beaucoup plus
rapidement que l’état de référence).
Dans un premier temps, un essai interrompu à 5% de déformation a été réalisé, puis le
fût a été observé au MEB conventionnel. Il s’avère que ce taux de déformation conduit
déjà la création de très nombreuses fissures intergranulaires autour des précipités γ ′I le
long du fût de l’éprouvette (Figure III.42). Cela corrobore les observations réalisées sur des
éprouvettes sur-vieillies en N18 (contenant des phases TCP [Flageolet, 2005]) et en l’U720Li
(ne contenant pas de phases TCP [Billot, 2010]). D’après ces études, le sur-vieillissement
conduit à l’augmentation des fissures secondaires intergranulaires le long des fûts. Ce
phénomène serait également assisté par oxydation. Ainsi, il est intéressant de savoir si la
présence de particules TCP provoque ou accélère ce processus.
Par conséquent, plusieurs essais ont été réalisés afin d’évaluer le niveau de déformation
plastique pour lequel apparaissent les toutes premières fissures le long du fût. Au bilan,
quatre essais ont été réalisés sur des éprouvettes pré-vieillies 500h à 800°C et sollicité
jusqu’à des taux de déformation plastique de 5%, 2%, 1% pour finir à 0,5%. La matière de
référence a été déformée jusqu’à atteindre 0,5% de déformation également.
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L’allongement à rupture est également doublé après ce sur-vieillissement.
Par conséquent, le sur-vieillissement métallurgique de 500h à 800°C implique un abat-
tement des propriétés de fatigue-temps de maintien qui ne résulte pas uniquement du
grossissement des précipités γ ′ intragranulaires. Cet abattement est d’autant plus prononcé
que le temps de maintien est long.
Les faciès de rupture des éprouvettes sur-vieillies et traitées pour des temps de maintien
de 10s et 300s ont été observés (Figure III.54).
Deux constatations principales peuvent être faites :
• Pour un temps de maintien de 10s, les faciès de rupture des deux états sont sensible-
ment équivalents avec une zone d’amorçage principale en surface et une propagation
de fissures transgranulaire.
• Pour un temps de maintien de 300s, le faciès de rupture de l’éprouvette sur-vieillie
est complètement différent de celui de l’éprouvette traitée : la zone d’amorçage
est difficile à localiser et tout le faciès est relativement plan. Ce type de faciès est
différent de ce qui a été observé en fluage.
À même temps de maintien, les faciès de rupture de l’état de référence présentent une
zone de propagation de fissures majoritairement intergranulaire. Par conséquent, le sur-
vieillissement métallurgique semble impacter le mode de propagation de fissures. Cela
pourrait provenir d’une modification de la chimie de l’alliage au niveau des joints de grains.
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III.3 Discussion
La méthode mise en place pour dissocier l’impact de la croissance des précipités
intragranulaires et de la précipitation de particules TCP sur les propriétés mécaniques a
permis d’obtenir deux informations majeures. Tout d’abord, la précipitation intragranulaire
influence le comportement et la durabilité en traction, fluage et fatigue-temps de maintien à
700°C. Ensuite, la précipitation de particules TCP au cours du sur-vieillissement thermique
semble impacter à la fois l’endommagement mais aussi le comportement mécanique en
fluage et en fatigue-temps de maintien à 700°C.
Ces deux derniers points sont repris et discutés dans ce paragraphe.
III.3.1 Impact des microstructures granulaire et de précipitation sur
les propriétés mécaniques
Dans cette étude, les essais mécaniques ont été réalisés à 700°C sur des microstructures à
grains fins exclusivement, dans lesquelles la précipitation intragranulaire est un paramètre
influant sur les propriétés de l’alliage. Ces travaux ne sont pas focalisés sur l’étude d’une
microstructure à gros grains. Toutefois, il convient de quantifier l’impact de la taille de
grains sur les propriétés mécaniques en fluage dans un premier temps, et en fatigue-temps
de maintien dans un second temps, afin d’évaluer à quel point ce paramètre influe compa-
rativement à la précipitation intragranulaire.
Trois essais de fluage ont ainsi été réalisés sur de la matière traitée supersolvus 1120°C
pendant 4 heures puis refroidie à 10°C/min, à 360°C/min (trempe air) et à 7120°C/min
(trempe huile). Ces trois éprouvettes présentent une microstructure à gros grains (taille
moyenne ∼ 300 µm) avec différentes précipitations intragranulaires. Les vitesses minimales
de fluage de ces trois essais sont très proches des vitesses obtenues dans la matière de
référence traitée subsolvus (Tableau III.11) en bon accord avec les résultats de Thébaud et al.
obtenus sur l’AD730TM [Thébaud et al., 2015]. Les courbes de ces essais sont détaillées en
Annexe B.
Mise en solution T˙c (°C/min) ε˙min (s−1)
1120°C/4h 10 4,3.10−7
1080°C/4h 10 7,1.10−7
1120°C/4h 357 2,8.10−8
1080°C/4h 357 6,9.10−8
1120°C/4h 7123 1,4.10−8
1080°C/4h 7123 2,0.10−8
Tableau III.11 – Vitesses minimales de fluage sous air à 700°C/800 MPa de la
microstructure "gros grains" comparée à la microstructure à
grains fins.
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possible que les mécanismes de déformation à cœur et aux joints de grains soient différents.
Afin de savoir dans quelle mesure la taille de grains impacte les propriétés en fatigue-
temps de maintien, des essais ont également été réalisés sur trois éprouvettes traitées
supersolvus 1120°C pendant 4 heures puis trempées à l’air. Ces éprouvettes ont subi ensuite
un double revenu de 800°C/4h/trempe air + 760°C/16h/ trempe air, davantage adapté
aux microstructures à gros grains, leur conférant la même structure de précipitation
intragranulaire.
Ces trois éprouvettes ont été testées à 700°C/850 MPa à des temps de maintien de 1s, 10s
et 300s. Les caractéristiques de ces essais sont résumées dans le tableau B.2. Les courbes de
ces essais sont détaillées en Annexe B.
∆t (s) NR t (h) A% ε˙min (s−1)
1 12286 3,4 0,4 6,9.10−9
10 9543 26,5 0,46 7,2.10−9
300 1426 118,8 1,7 3,3.10−9
Tableau III.12 – Données relatives aux essais de fluage sous air à 700°C/800MPa
des états traités supersolvus
D’après le tableau B.2, plus le temps de maintien ∆t augmente, plus la durée de vie et
l’allongement à rupture augmentent. Cette tendance est alors contraire à celle observée
sur l’état de référence traité subsolvus (cf Figure III.30). Cela met en évidence les fortes
interactions entre les sollicitations de type fatigue et de type fluage. Il aurait été intéressant
de comparer ces résultats avec ceux d’une référence en fluage sur un état traité supersolvus,
afin de savoir si la phase de décharge mécanique à chaque cycle est bénéfique à la durée
de vie du matériau. En effet, il a déjà été observé sur l’AD730TM que la durée de vie en
fatigue-temps de maintien sur une microstructure à gros grains peut être supérieure à
celle en fluage pure pour ces mêmes conditions de sollicitation [Thébaud et al., 2015]. Ces
travaux montrent qu’un effet Bauchinger participe de cet effet positif.
Afin de mettre en exergue l’impact de la taille de grains sur la durabilité en fatigue-temps
de maintien, les nombres de cycles à rupture de ces trois essais ont été reportés sur la Fi-
gure III.59 précédemment établie sur la matière de référence (traitée subsolvus). Pour un
temps de maintien d’1 seconde, le nombre de cycles à rupture pour la matière supersolvus
est une décade plus faible que pour la matière de référence. Toutefois, cet écart diminue
lorsque le temps de maintien augmente, et une tendance semble montrer qu’au-delà d’un
certain temps de maintien (proche de 100s), une inversion pourrait se produire : la matière
traitée supersolvus pourrait avoir une meilleure résistance lors d’essais de fatigue-temps de
maintien que la matière de référence, ce qui serait en accord avec certains éléments de la
littérature [Jain et al., 2000] [Thébaud et al., 2015]. Il aurait été particulièrement intéres-
sant de réaliser un essai sur la matière traitée supersolvus avec un ∆t d’au moins 3600s pour
confirmer cette tendance. Il se peut ainsi qu’il existe une condition de temps de maintien
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dans la matrice est alors facilité, ce qui diminue la résistance en fluage [Simonetti et Caron,
1998] [Sugui et al., 2010] [Le Graverend et al., 2011].
De plus, une récente étude a montré que la présence de particules σ et µ dans un superal-
liage polycristallin accélèrent la propagation de fissures car ces particules TCP, ainsi que les
précipités γ ′ ayant grossi, diminuent conjointement les effets de fermeture et protecteurs
en pointe de fissure [Wang et al., 2013].
Ainsi, d’après la littérature, ces particules sont davantage connues pour agir sur l’endom-
magement des superalliages base nickel. Plusieurs auteurs s’accordent à dire qu’il existerait
deux mécanismes d’endommagement liés à la présence de particules TCP. Le premier
mécanisme proviendrait de la nature fragile de ces particules, qui agiraient comme obstacle
au mouvement des dislocations, conduisant à des décohésions d’interface et à l’amorçage
de fissures [Simonetti et Caron, 1998] [Sugui et al., 2010]. Le second mécanisme fait plutôt
référence à l’adoucissement de la matrice, puisque ces particules précipitent en "pompant"
les éléments durcissants de la matrice (W, Re, Mo, Cr, Co) [Chen et al., 2002] [Rae et al.,
2005] [Kong et Chen, 2004].
Dans notre étude, l’observation des fûts des éprouvettes sollicitées en fluage a révélé l’exis-
tence de fissures secondaires exclusivement intergranulaires, ainsi que de nombreuses dé-
cohésions au niveau des précipités γ ′I . Ce résultat laisse à penser que le mécanisme d’en-
dommagement lié à la présence de particules TCP proviendrait de la nature fragile de ces
dernières. En revanche, cela n’exclue pas que la précipitation de ces phases perturbe locale-
ment la chimie de la matrice, surtout au niveau des joints de grains. Ceci sera discuté dans
le chapitre suivant.
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III.4 Synthèse
Grâce à la méthode établie et détaillée au Chapitre II, nous avons réussi à dissocier les
effets du sur-vieillissement – à savoir la croissance des précipités γ ′II et la précipitation de
phases TCP – sur les propriétés en fluage et en fatigue-temps de maintien à 700°C.
L’impact de la précipitation intragranulaire sur le comportement et l’endommagement
en fluage et en fatigue-fluage à 700°C est un phénomène déjà bien connu dans les su-
peralliages. Plus la précipitation intragranulaire est fine et homogène dans tous les
grains, meilleures seront les propriétés mécaniques à 700°C. En effet, plus les préci-
pités γ ′ intragranulaires seront petits, plus la contrainte d’Orowan sera élevée et plus
les dislocations de la matrice vont être freinées. Cela se traduit alors par une vitesse de
déformation et un allongement à rupture faibles. Nous avons également constaté que, dans
ce cas, la contribution des joints de grains est d’autant plus grande sur les mécanismes
d’endommagement : l’observation des faciès de rupture en fluage révèle que les premiers
stades de propagation des fissures sont clairement intergranulaires.
D’autre part, nous avons réussi à mettre en évidence le fait que l’abattement de la résis-
tance de l’alliage après sur-vieillissement ne résulte pas uniquement de la croissance des
précipités γ′ intragranulaires. En effet, la précipitation aux joints de grains des phases TCP
et autour des précipités γ ′I conduit à un abattement de la durée de vie, mais aussi à une aug-
mentation immédiate de la vitesse de déformation et de l’allongement à rupture. L’impact
des phases TCP est d’autant plus marqué que le temps de maintien à contrainte maximale
en fatigue-fluage est long, ce qui prouve le rôle des particules TCP sur le comportement
viscoplastique du René 65.
À notre connaissance, c’est la première fois que des conséquences intrinsèques à la forma-
tion de particules TCP sur le comportement mécanique et la résistance d’un superalliage
sont mis en évidence. Par conséquent, il est essentiel de comprendre en quoi ces particules
agissent sur les mécanismes de déformation en premier lieu. Ainsi plusieurs hypothèses
peuvent-être proposées :
• Les particules TCP agissent comme des sources de dislocations.
• Les mécanismes de déformation avoisinant ces particules et les joints de grains dif-
fèrent de ceux à cœur de grains.
• Les vitesses de déformation sont localement augmentées aux alentours de ces
particules du fait d’une modification trop conséquente de la chimie de la matrice.
De plus, l’observation des fûts d’éprouvettes vieillies et sollicitées en fluage ont permis de
constater la présence de nombreuses décohésions aux interfaces des γ ′I et de la matrice,
ainsi que des fissures secondaires toujours intergranulaires. Ces décohésions et fissures
intergranulaires étaient également présentes dans l’état de référence mais la présence de
phases TCP peut affecter leur nombre.
Est-ce la nature fragile des particules ou la perturbation locale de la chimie induite par leur
précipitation qui conduit à une augmentation des décohésions aux interfaces γ/γ ′I ?
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III.4. SYNTHÈSE
La comparaison des résultats de fatigue-fluage avec ceux obtenus sur l’U720Li nous amène
également à considérer le rôle des joints de grains vis-à-vis de l’endommagement. En effet,
dans un premier temps, une question d’ordre métallurgique reste en suspens : pourquoi les
phases TCP précipitent-elles préférentiellement aux joints de grains et autour des γ ′I ? Se peut-il
qu’il y ait une action combinée des joints de grains et des particules TCP sur l’endommagement
en fluage et en fatigue-fluage (pour de longs temps de maintien) ? En quoi la présence de ces
particules peut-elle modifier l’amorçage des fissures et/ou accélérer la propagation des fissures ?
Ces questions seront reprises et discutées dans le chapitre suivant.
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Introduction
Dans ce dernier chapitre seront repris certaines questions soulevées précédemment
suite aux résultats mécaniques macroscopiques obtenus. Il a ainsi pour principal objectif
d’apporter une meilleure compréhension du rôle des particules TCP précipitant au cours du
vieillissement sur les mécanismes de déformation et d’endommagement. Une proposition
sera également fournie pour expliquer la formation des particules TCP aux joints de grains
et autour des précipités γ ′I . En effet, ce point d’ordre métallurgique était jusqu’alors laissé
en suspens.
Ce chapitre se décompose principalement en trois parties.
L’impact des particules TCP et des joints de grains sur les mécanismes de déformation, puis
sur les mécanismes d’endommagement en fluage à 700°C sera analysé et discuté.
Un scénario permettant d’expliquer le rôle global de ces particules TCP sur les propriétés
mécaniques du René 65 sera proposé à la fin de ce chapitre.
Les résultats présentés dans ce chapitre ont été en partie obtenus grâce à la collaboration
avec l’équipe du Professeur M. Mills du laboratoire CEMAS (Center for ElectronMicroscopy
and Analysis) aux États-Unis (Ohio State University, Columbus).
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IV.1. QUELLES SONT LES RÉPERCUSSIONS DU CHARGEMENT MÉCANIQUE SUR LES
CINÉTIQUES DE CROISSANCE DES PRÉCIPITÉS γ ′ INTRAGRANULAIRES ?
IV.1 Quelles sont les répercussions du chargement mé-
canique sur les cinétiques de croissance des préci-
pités γ ′ intragranulaires ?
Dans les chapitres précédents, l’impact du sur-vieillissement thermique sur la micro-
structure, et par voie de conséquence sur les propriétés mécaniques à 700°C, a été analysé.
Toutefois, ces caractérisations ont été réalisées en l’absence de chargement mécanique
et il est possible que l’application d’une charge durant le vieillissement ou au cours des
essais mécaniques affecte les cinétiques de croissance des particules γ ′, comme cela a déjà
été montré auparavant [Tien et Copley, 1971] [Cheng et al., 2010] [Flageolet, 2005]. Ce
paragraphe vise donc à évaluer cet éventuel effet.
L’objectif est donc de mesurer, après essais mécaniques, les rayons moyens des précipités γ ′II
de plusieurs éprouvettes testées, par exemple en fluage à 700°C et 800°C, et de les comparer
aux rayons prédits par la loi de croissance LSW. En effet, il a été montré précédemment que
la cinétique de croissance des précipités γ ′II suit le modèle LSW pour une durée d’au moins
2000 heures, qui prédit une cinétique de croissance en t1/3 (cf paragraphe II.2.2.b) :
r3 − r30 = k(T).t (IV.1)
k(T) =
k0
T
exp
(−Q
RT
)
(IV.2)
avec k0 = 8,5.1018 nm3/h et Q = 348,9 kJ/mol.
En connaissant le rayon r0 des précipités γ
′
II sur un échantillon issu de la matière utilisée
pour ces essais, il est alors possible d’évaluer le rayon moyen des précipités de chaque
éprouvette testée qui devrait être obtenu si le chargement mécanique pendant l’essai n’avait
aucun effet sur la cinétique de croissance des précipités.
Ainsi, des essais de fluage à 700°C et 800°C ont été réalisés à différentes contraintes sur
une couronne dont la microstructure de précipitation est légèrement différente de l’état de
référence utilisé précédemment. Le rayon moyen des précipités γ ′II d’un échantillon issu de
la partie extérieure de cette couronne est de 7,25 nm ce qui constitue la référence r0 avant
essai.
À titre d’exemple, une éprouvette testée en fluage à 700°C/800MPa a été rompue au bout
de 147,8h et conduit à un diamètre moyen des précipités γ ′II dans la partie utile de 23,6
nm. Le rayon moyen calculé d’après la cinétique de croissance prédite par le modèle LSW
est le suivant :
r(700°C − 800MPa) =
(
r30 + k(700°C).tR
)1/3
= 8,5nm (IV.3)
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IV.2. QUEL EST L’IMPACT DES PARTICULES TCP SUR LES MÉCANISMES DE
DÉFORMATION EN FLUAGE À 700°C ?
l’écart entre le diamètre moyen expérimental et calculé augmente. Par conséquent, la
déformation plastique et éventuellement les déformations induites par le chargement
mécanique semblent accélérer la diffusion des éléments γ ′-gènes (c’est-à-dire l’aluminium,
le titane et le nickel). Ceci est d’autant plus flagrant que le rapport Φexp/ΦLSW est plus
grand à 700°C qu’à 800°C, ce qui est en accord avec les modes de fluage à ces températures.
En effet, le fluage dislocations est prépondérant à 700°C (bien qu’il existe une contribution
du fluage diffusion), contrairement à 800°C où le fluage diffusion opère principalement (cf
Chapitre III).
En conclusion, la faible différence entre les diamètres mesurés expérimentalement après
essais et ceux prédits par la loi LSW montrent qu’effectivement le chargement mécanique
accélère les cinétiques de croissance des précipités dans le René 65. Toutefois cette accélé-
ration reste négligeable vis-à-vis des problématiques soulevées dans cette thèse, et l’effet du
chargement mécanique sur les cinétiques de croissance des précipités peut donc être négligé
du point de vue de la résistance mécanique.
IV.2 Quel est l’impact des particules TCP sur les méca-
nismes de déformation en fluage à 700°C ?
Précédemment, il a été montré que le comportement en fluage et en fatigue-fluage à
700°C est directement impacté par la présence des particules TCP précipitant après 500h à
800°C (sur-vieillissement). Rappelons que les vitesses de déformation pour ces deux types
de sollicitation mécanique sont plus élevées dès le début des essais, et cela est d’autant
plus marqué en fatigue-fluage que le temps de maintien à contrainte maximale est long.
Par conséquent, l’impact de ces particules sur le comportement en fluage à 700°C a été
investigué en priorité.
IV.2.1 Mise en œuvre
Des essais de fluage sous air à 700°C/800MPa ont été réalisés sur la matière de référence
et sur la matière vieillie 500h/800°C. Ces deux éprouvettes ont été issues de la même zone
de prélèvement, dans la partie extérieure de la couronne de référence (zone 6, cf Chapitre I,
page I.36). Ces essais ont été interrompus à 0,5% de déformation totale, afin d’analyser les
premiers mécanismes de déformation.
Dans chaque éprouvette un barreau cylindrique de 3 mm de diamètre a été prélevé par
électroérosion. Sept disques de 0,5 mm d’épaisseur ont ensuite été prélevés dans le tiers
central de la partie utile de chaque éprouvette, suivant le schéma détaillé figure IV.2.
Ces disques ont ensuite été polis mécaniquement au papier SiC jusqu’à atteindre une
épaisseur d’environ 100 µm, avant d’être polis électrolytiquement à l’aide d’une solution
composée de 15% en acide perchlorique et de 85% en méthanol (pourcentages volumiques).
Les échantillons ont été ainsi polis jusqu’à perforation et obtention de plages minces
transparentes aux électrons.
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Les mécanismes de déformation à cœur de grain dans l’état de référence sont très nom-
breux, bien que l’éprouvette n’ait été déformée qu’à 0,5% de déformation plastique. Ainsi,
il est possible d’observer sur les figures IV.6.a1 et a2 des dislocations isolées, le cisaillement
des précipités et/ou de la matrice, ainsi que le contournement des précipités. La popu-
lation bimodale de précipités intragranulaires est sûrement à l’origine de cet éventail de
mécanismes de déformation, puisque ces derniers sont fortement dépendants de la taille
des précipités et des distances inter-particulaires (cf Chapitre III section III.1.1). Il n’est
cependant pas possible de connaître précisément le (ou les) mécanismes de déformation
qui contrôle(nt) la vitesse minimale de fluage. Cela requiert une analyse plus approfondie,
qui ne fait pas l’objet de la présente étude.
De plus, les conditions d’essais de fluage, à savoir de 700°C à 800MPa, peuvent également
influencer les mécanismes de déformation. D’après l’étude menée par Unocic et al. sur le
René 88DT, les mécanismes de déformation en fluage prépondérants entre 650°C et 760°C
sont le micro-maclage et le cisaillement des précipités [Unocic et al., 2008].
Bien que beaucoup de mécanismes opèrent dans le René 65 à 700°C/800MPa, il est fort
probable que le contournement soit le mode de déformation prépondérant, compte tenu de
la forte dépendance de la vitesse de déformation en fluage à la taille des précipités γ ′II (cf
Chapitre III section III.2.2.b).
Les mécanismes de déformation au voisinage des joints de grains semblent être sensible-
ment identiques à ceux à cœur de grain (Figures IV.6.b1 et c1). Or la microstructure de
référence présente des zones uniquement peuplées de γ ′III densément répartis le long des
joints de grains et autour des précipités γ ′I . Par conséquent on pouvait attendre que les mé-
canismes de déformation soient différents au niveau des joints de grains comparativement
à ceux observés à cœur de grain, à l’image de l’étude menée par Billot et al. sur la structure
hétérogène de l’U720Li. Dans leur étude, il a été observé que les joints de grains ne sont
peuplés que par de fins γ ′III éparses, favorisant le contournement des précipités aux joints
de grains, contrairement au cisaillement à cœur de grain [Billot, 2010].
N.B : Des dislocations sont systématiquement observées dans les précipités intergranulaires γ ′I
(Figures IV.6.c1 et c2). Leurs caractères anguleux laissent à penser qu’il s’agit de dislocations
immobiles. Ces dernières ont probablement été créées lors des étapes de forgeage et figées lors des
traitements thermiques de mise en solution et de vieillissements ultérieurs.
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IV.3. POURQUOI LES PARTICULES TCP PRÉCIPITENT-ELLES PRÉFÉRENTIELLEMENT
AUTOUR DES PRÉCIPITÉS γ ′I ET AUX JOINTS DE GRAINS ?
IV.3 Pourquoi les particules TCP précipitent-elles pré-
férentiellement autour des précipités γ ′I et aux
joints de grains ?
Réaliser un sur-vieillissement du René 65 de 500 heures à 800°C conduit à la croissance
des précipités γ ′ intragranulaires, mais aussi à la précipitation de particules TCP unique-
ment au voisinage des joints de grains et préférentiellement autour des γ ′I . Une interrogation
d’ordre métallurgique est de savoir pourquoi les particules TCP précipitent préférentielle-
ment à ces endroits. Y a-t-il une configuration chimique dans l’état de référence qui pourrait
favoriser leur précipitation ?
Pour explorer cet aspect, des analyses EDS ont été réalisées sur deux autres lames
MET issues des éprouvettes de référence et sur-vieillies puis déformées à 0,5% en fluage.
Les caractérisations chimiques ont été réalisées au travers d’images obtenues au MET
Titan3TM G2 60-300 S, équipé d’un détecteur EDS Super-X au CEMAS (Ohio, États-Unis).
Les cartographies EDS ont été réalisées à 300kV sur une durée allant de 20 à 40 minutes
afin de collecter suffisamment d’informations. Les éléments chimiques quantifiés au cours
de ces analyses sont le nickel, l’aluminium, le titane, le chrome, le cobalt, le molybdène et
le tungstène.
IV.3.1 Caractérisation des gradients chimiques dans l’état de réfé-
rence
Dans un premier temps, une large cartographie a été réalisée de part et d’autre d’un
joint de grains (Figure IV.10) dans l’état de référence. L’absence de gradient chimique au
niveau du joint montre qu’aucune ségrégation chimique n’est à l’origine de la précipitation
de phases TCP le long des joints constatée au cours d’un sur-vieillissement de 500 heures à
800°C.
Enfin, une seconde cartographie a été réalisée de part et d’autre d’une interface γ ′I/matrice
(Figure IV.11). Plusieurs gradients chimiques marqués apparaissent au niveau de cette in-
terface. En effet, la teneur en Al, Ni et Ti est évidemment plus élevée dans le précipité γ ′I que
dans la matrice, cette dernière présentant davantage d’éléments durcissants tels que le Mo,
Co, Cr, et W. En revanche, au niveau de l’interface γ ′I/matrice, il est intéressant de noter :
• un légère augmentation en Cr et Co par rapport à la matrice (pointée par les flèches
rouges sur la figure IV.11)
• une baisse en Ni, Al et Ti par rapport à la matrice
• aucune fluctuation n’est remarquable en Mo et W
Les pics de concentration en éléments chimiques au niveau de l’interface entre les précipités
γ ′I et la matrice montrent qu’il existe une fine zone, d’épaisseur 5-10 nm, totalement dénuée
en précipités γ ′ intragranulaires. Cependant, ces gradients chimiques ne semblent pas
pouvoir expliquer, à eux seuls, la précipitation de particules TCP autour des précipités γ ′I .
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IV.4. QUELLES SONT LES RÉPERCUSSIONS DES PARTICULES TCP SUR
L’ENDOMMAGEMENT EN FLUAGE À 700°C ?
Le lien entre la précipitation de phases σ et µ avec ces processus de ségrégation chimique
semble d’autant plus probable que la ségrégation en Cr et en Co n’est plus détectable une fois
la particule TCP formée, comme le montre la Figure IV.12. De plus, la fraction surfacique
de TCP reste constante même après 2000h de sur-vieillissement à 800°C (cf Chapitre II,
section II.2.3.a), ce qui pourrait résulter d’un équilibre entre les particules qui se forment
après 500h et celles qui se dissolvent.
IV.4 Quelles sont les répercussions des particules TCP
sur l’endommagement en fluage à 700°C ?
D’après la littérature, deux mécanismes d’endommagement liés à la précipitation de
particules TCP ont été recensés. Pour rappel, le premier provient de la nature fragile de ces
dernières à des températures inférieures à 600°C, ce qui a pour conséquence l’empilement
des dislocations et donc, in fine, l’amorçage de fissures [Simonetti et Caron, 1998] [Sugui
et al., 2010]. L’autre mécanisme, plus complexe à mettre en évidence, fait plutôt référence
à l’adoucissement de la matrice puisque ces particules TCP récupèrent des éléments
durcissants de la phase γ pour précipiter.
De plus, hormis la précipitation de particules TCP, le glissement intergranulaire a été
reporté comme étant le mécanisme d’endommagement le plus actif pour ces conditions de
sollicitation [Soula, 2008].
Précédemment, de nombreuses décohésions d’interface et fissures intergranulaires ont été
observées sur des fûts des éprouvettes sur-vieillies sollicitées en fluage à 700°C (cf Chapitre
III, paragraphe III.2.4). De plus, le sur-vieillissement conduit à la diffusion de molybdène
de la matrice vers les joints de grains, ce qui contribue à augmenter la ductilité de ces
derniers.
Ces résultats, mis en regard de précédentes constatations faites sur d’autres superalliages
base nickel, amènent alors à envisager un autre scénario impliquant davantage les joints de
grains dans le processus d’endommagement : la ségrégation de molybdène observée suite au
sur-vieillissement thermique avant essai, pourrait favoriser le glissement intergranulaire dès le
début de l’essai. En présence de particules TCP décorant les joints de grains, le glissement inter-
granulaire serait alors freiné, provoquant des décohésions aux interfaces particule TCP/matrice
ou TCP/γ ′I . L’amorçage de fissures serait alors la conséquence d’un glissement intergranulaire
généralisé dès le début des essais de fluage sous air.
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IV.4.1 La ségrégation demolybdène favorise-t-elle le glissement in-
tergranulaire ?
Il était nécessaire de mettre en œuvre des caractérisations spécifiques afin de savoir
si le glissement intergranulaire est actif dans l’état sur-vieilli dès le début des essais de
fluage grâce à la diffusion de molybdène aux joints de grains. Une première approche
semi-quantitative consisterait à utiliser la technique de dépôt de microgrilles par micro-
lithographie développée par l’Onera permettant de mettre en évidence la participation
des joints de grains à la déformation totale [Soula, 2008]. Cette technique étant parti-
culièrement complexe à mettre œuvre, il n’a pas été possible de l’utiliser dans le cadre
de cette thèse. Une seconde approche, plus qualitative, consiste à mettre en évidence le
glissement intergranulaire en réalisant un réseau de rayures longitudinales le long du fût de
l’éprouvette. Si le glissement intergranulaire est actif, un déplacement du réseau de rayures
peut être observé au niveau des joints de grains (pour de faibles taux de déformation
plastique), dès lors que ces joints ne sont pas orientés dans l’axe de sollicitation [Soula,
2008]. Cette deuxième approche, plus simple à mettre en œuvre, a donc été retenue.
Ainsi, une éprouvette de référence et une éprouvette pré-vieillie 500h à 800°C, issues
de la zone extérieure de la couronne, ont été polies au micron puis "rayées" dans le sens
longitudinal de la partie utile en utilisant un papier SiC grade 4000. Ces éprouvettes
ont ensuite été testées en fluage à 700°C/800MPa sous vide et interrompues à 1% de
déformation plastique. La réalisation de ces essais sous vide secondaire est nécessaire afin
d’éviter que l’oxydation n’interagisse avec les rayures et entraîne une rupture prématurée
de l’éprouvette ou que l’oxyde recouvre le réseau de rayures intentionnellement créé. De
plus, d’après les essais de traction réalisés sur la matière sur-vieillie, cette dernière est
fortement sensible à l’oxydation (cf Chapitre III, paragraphe III.2.1). Ces éprouvettes ont
été déformées jusqu’à un niveau de déformation totale supérieur à celui appliqué sous air
afin de mieux mettre en évidence le glissement intergranulaire. Ce dernier pourrait en effet
se déclencher plus tardivement sous vide (i.e en l’absence d’oxydation) que sous air.
Quelle que soit l’orientation des joints de grains et quel que soit l’état de la matière, le
glissement intergranulaire ne semble pas être activé au bout de 1% de déformation totale
sous vide. Par exemple, les figures IV.20.a et IV.20.b montrent que le réseau de rayures de
l’éprouvette vieillie après essai n’a pas évolué, comparativement à ce qui avait été observé
par exemple dans l’U720Li (Figue IV.20.c) [Billot, 2010].
De plus, le nombre de pores de décohésion observés sur les fûts des deux éprouvettes est
très faible (voire quasi nul) comparativement à ceux détectés sur les éprouvettes testées
sous air (Figure IV.21). Ainsi, l’oxydation joue clairement un rôle accélérateur des premiers
stades d’endommagement.
Par conséquent, l’amorçage de fissures lié à la présence de particules fragiles TCP n’a pas
pu être mis en évidence. Or, d’après les résultats de fluage sous air menés sur la matière
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Éprouvettes K(v) (J) KC(v) (J/cm2) KC(v) moy (J/cm2) Écart-type
Référence
35,6 44,5
44 4,6
35,2 44,0
35,4 44,2
35,2 44,0
36,2 45,3
Vieilli
800°C/100h
27,6 34,5
37 9,3
28 35,0
28,6 35,8
28,4 35,5
29,8 37,3
Vieilli
800°C/500h
21,2 26,5
27 5,2
20,4 25,5
21,6 27,0
21,4 26,8
21,4 26,8
Tableau IV.2 – Impact de la fraction des particules TCP sur la ténacité du René
65 à température ambiante
interne au niveau de plaquettes ou aiguilles de phase µ, ni de décohésion aux interfaces
µ/matrice dans le superalliage K465, suite à des essais de traction à l’ambiante et à haute
température [Yang et al., 2006].
Étant donné les divergences de résultats concernant la nature des particules TCP à tempéra-
ture ambiante ainsi qu’à hautes températures, des observations ont également été réalisées
sur deux éprouvettes sur-vieillies 500h à 800°C qui ont subi un essai de fluage à 700°C/800
MPa et un essai de traction à 700°C avec une vitesse de déformation élevée. Les observations
à cœur de l’éprouvette sollicitée en traction n’ont révélé aucune fissure (Figure IV.24.c). En
revanche, quelques fissures internes ont été observées dans l’éprouvette sollicitée en fluage
à 700°C (Figure IV.24.d). En conclusion, il y a donc nettement moins de fissures internes
dans les particules TCP à 700°C qu’à température ambiante. Ces particules apparaissent
davantage fragiles à température ambiante qu’à 700°C, ce qui corrobore l’étude réalisée sur
plusieurs monocristaux [Simonetti et Caron, 1998]. Les conditions de fluage et de traction
appliquées à 700°C ne sont vraisemblablement pas suffisantes pour provoquer des ruptures
fragiles au sein de ces particules.
En conclusion, les nombreuses décohésions d’interfaces observées après fluage à 700°C
au niveau des précipités γ′
I
ne résulteraient pas de l’action combinée du glissement in-
tergranulaire et de la fragilité supposée des particules TCP. Ce scénario est d’autant plus
mis en défaut que les particules TCP s’avèrent être davantage fragiles à température am-
biante qu’à 700°C. De plus, le nombre de pores de décohésion observés est sensiblement
plus faible sur les éprouvettes testées sous vide que sur celles testées sous air. Ce dernier
point suggère un rôle fort de l’oxydation dans les processus d’endommagement impliquant
les phases TCP.
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la vitesse de déplacement des dislocations au sein de la matrice adoucie, ce qui est
impossible à mettre en évidence avec les observations post mortem en transmission
après essai. Des essais de déformation in-situ à chaud sous MET seraient nécessaires
pour vérifier cela.
• La taille des grains moyenne dans le René 65 est relativement faible, de l’ordre de
10 µm. Par conséquent la densité des joints de grains est très grande, signifiant que
le volume de matrice affecté est lui aussi conséquent (elle pourrait même se géné-
raliser au grain entier si ce dernier est très petit). Cela justifierait la forte vitesse de
déformation dès le début des essais des éprouvettes sur-vieillies (cf Figure IV.22). Des
analyses (essais et caractérisations) de même nature mais réalisées sur une microsc-
tructure de René 65 à plus grande taille de grains seraient très utiles de ce point de
vue.
• L’adoucissement de la matrice généralisé aux joints de grains expliquerait également
la forte ductilité des éprouvettes sur-vieillies (cf Chapitre III, paragraphe III.2.1).
Afin de valider au moins qualitativement ces deux dernières hypothèses, quelques essais
ont été réalisés sur des échantillons de René 65 traités supersolvus. Ainsi, la taille de grains
étant beaucoup plus grande (∼ 200 à 400 µm, voir Figure IV.26.a), le volume de matrice
affecté par les ségrégations chimiques devrait avoir un faible impact sur le comportement
mécanique. Pour ce faire, 4 éprouvettes issues de la couronne laminée brut de forge ont été
traitées supersolvus afin de diminuer la densité des joints de grains et l’une d’entres elles a
été sur-vieillie 500 heures à 800°C. Les traitements thermiques réalisés sont regroupés dans
le tableau IV.3.
MS T˙c (°C/min) Revenu Vieillissement
1120°C/4h
10
760°C/8h
-
357 (trempe air) -
7123 (trempe huile) -
357 (trempe air) 500h/800°C
Tableau IV.3 – Traitements thermiques supersolvus réalisés sur des ébauches is-
sues du brut de forge
N.B : Le revenu de 760°C/8h/trempe air, systématiquement appliqué sur la matière subsolvus, ne
s’avère pas être un choix judicieux en ce qui concerne les traitements thermiques supersolvus pour
affiner la microstructure de précipitation. Un double revenu à différentes températures est souvent
plus adapté : le revenu à plus haute température sert à faciliter la précipitation de carbures et
de borures aux joints de grains (ce qui permet de renforcer la résistance en fluage à chaud), et le
second revenu a pour vocation de faire grossir les plus petits précipités intragranulaires [Zhou
et al., 2001].
La figure IV.26 présente à la fois le squelette granulaire obtenu avec cette mise en solution
supersolvus ainsi que les microstructures de précipitation selon les vitesses de refroidisse-
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Étudier l’impact du sur-vieillissement métallurgique sur le comportement et la dura-
bilité du René 65 est primordial afin de s’assurer de la stabilité en température et sous
contrainte de ce nouveau matériau. Cette étude s’est alors focalisée sur la compréhension
des liens entre les évolutions microstructurales suite à divers sur-vieillissements thermiques
et les propriétés mécaniques réellement vécues par les disques de turbine en service.
Par conséquent, les principaux résultats de cette étude sont synthétisés selon les deux axes
suivants :
• L’impact du sur-vieillissement thermique sur la microstructure du René 65.
• L’impact des évolutions microstructurales suite au sur-vieillissement thermique sur
les propriétés mécaniques à 700°C.
Afin de comprendre l’impact du sur-vieillissement thermique sur la microstructure du
René 65, des traitements thermiques ont été réalisés de 700°C à 925°C sur des durées
s’échelonnant entre 2 et 2000 heures. Ces sur-vieillissements thermiques ont permis de
mettre en évidence deux évolutions microstructurales majeures, à savoir la croissance des
précipités γ ′II intragranulaires et la précipitation de particules inter-métalliques aux joints
de grains et autour des précipités γ ′I intergranulaires.
Grâce aux observations au MEB-FEG et aux analyses d’images quantitatives mises en
œuvre, il s’avère que la croissance des précipités γ ′II suit une croissance de type LSW
sur de longues durées jusqu’à 800°C, qui prédit une évolution du rayon des particules
en t1/3. Pour des températures plus élevées, une déviation à la loi LSW est observée
au cours du sur-vieillissement. De plus, non seulement la fraction des particules inter-
métalliques a été mesurée en fonction de chaque sur-vieillissement thermique appliqué
mais aussi un diagramme Temps-Température-Transformation de ces particules a été dressé.
À partir de ces résultats expérimentaux, des traitements thermiques ont été choisis pour la
suite de l’étude. Ces choix ont portés sur un traitement thermique long de 4000 heures à
700°C afin de simuler des conditions de vol en régime de croisière du disque de turbine, et
des traitements thermiques de 24 à 2000 heures à 800°C pour simuler l’effet des transitoires
thermiques lors de phases de décollage ou de type OEI, et faire varier la fraction des
particules inter-métalliques. Après analyses en microscopie en transmission et par EDS,
il s’avère que les particules précipitant suite à ces sur-vieillissements thermiques sont des
phases TCP, de type σ et µ.
La compréhension des relations entre ces deux évolutions microstructurales suite aux
sur-vieillissements thermiques choisis et les propriétés mécaniques du René 65 en traction,
fluage et fatigue-temps de maintien à 700°C a constituée la majeure partie de ce travail. Ces
deux évolutions microstructurales apparaissant toutes deux au cours du sur-vieillissement,
la difficulté de ces travaux de thèse a donc été de dissocier ces deux phénomènes. En effet,
si l’impact de la croissance des précipités γ ′ intragranulaires sur les propriétés mécaniques
en général est un phénomène connu, l’impact des particules TCP suscite encore des inter-
rogations. Cette étape de dissociation fût alors primordiale. Cette dernière a été réalisée en
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mettant en place une méthodologie expérimentale originale, basée sur les connaissances
acquises précédemment sur les relations entre les traitement thermiques (mise en solution
et revenu) et la microstructure de l’alliage. Cette méthode consiste à tester mécaniquement
deux microstructures équivalentes en termes de taille de grains et de précipités γ ′II , mais
avec seulement une des deux microstructures contenant des particules TCP aux joints de
grains.
De plus, des microstructures "académiques" ont également été réalisées au laboratoire
afin de mettre en exergue l’impact de la précipitation intragranulaire sur les propriétés
mécaniques. Ces microstructures ont été obtenues notamment en contrôlant la vitesse de
refroidissement post mise en solution.
La croissance des précipités γ ′ intragranulaires impacte le comportement viscoplastique et
la durabilité de l’alliage. En effet, plus les précipités grossissent, plus la vitesse minimale de
fluage et l’allongement à rupture augmentent, conduisant à un temps à rupture plus faible.
De plus, l’observation des faciès de rupture des éprouvettes académiques a montré que plus
la précipitation intragranulaire est fine et homogène dans les grains, plus l’endommage-
ment devient intergranulaire.
Grâce à la méthode mise en place pour isoler l’impact de la précipitation de particules TCP
sur les propriétés mécaniques, il a été mis en évidence que la présence de ces dernières aux
joints de grains (après les sur-vieillissements à 800°C) affecte non seulement la durabilité de
l’alliage mais aussi le comportement viscoplastique à 700°C. En effet, les sur-vieillissements
réalisés à 800°C conduisent à un abattement de la durée de vie, à une augmentation
immédiate de la vitesse de déformation et de l’allongement à rupture. Cet abattement
est d’autant plus marqué que la fraction des particules TCP est grande et que le temps
à contrainte maximale est long en fatigue-temps de maintien. De plus, l’observation des
fûts d’éprouvettes a révélé la présence d’un grand nombre de décohésions au niveau des
interfaces précipités γ ′I/matrice et de fissures secondaires intergranulaires.
Ces derniers résultats soulignent objectivement que la présence de particules TCP affecte le
comportement viscoplastique du matériau, ce qui n’a jamais été reporté dans la littérature
jusqu’à présent. C’est pourquoi les travaux ont ensuite été dirigés vers une compréhension
plus fine du rôle des particules TCP vis-à-vis des mécanismes de déformation et d’endom-
magement. Des analyses en microscopie en transmission et en EDS atomique ont permis
d’aboutir à la conclusion que l’abattement additionnel des propriétés mécaniques en fluage
et en fatigue-temps de maintien à 700°C des états sur-vieillis est finalement une consé-
quence de la nucléation des particules TCP et de la ségrégation de molybdène aux joints
de grains. En effet, ces deux processus conduisent à une diminution de la concentration en
éléments durcissants de la matrice (Mo, W, Cr), ce qui l’adoucit localement sur une certaine
épaisseur le long des joints de grains.
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En complément de cette étude, deux outils peuvent être principalement envisagés.
Le premier serait de réaliser des cartographies de nano-indentation à proximité des joints
de grains et des particules TCP afin de mesurer s’il existe un gradient de dureté de la ma-
trice entre un joint de grains décoré de particules TCP et à cœur de grain. Cela consisterait
ainsi à polir avec le minimum de rugosité possible un échantillon sur-vieilli contenant
une grande fraction de particules TCP. Le volume de matrice adoucie dans un grain étant
probablement faible, cela signifie que cette technique doit être appliquée au maximum de
sa résolution.
Le second outil consisterait à réaliser des analyses en microscopie en transmission in-situ à
700°C afin d’observer un gradient de vitesse de déplacement des dislocations au voisinage
des particules TCP.
Dans tous les cas, cette étude montre les conséquences néfastes du sur-vieillissement
thermo-mécanique du René 65 pour des températures d’exposition au-delà de 800°C. Ces
travaux de thèse peuvent servir à alimenter des lois de comportement/endommagement
permettant de prédire la durabilité à long terme du René 65. Il conviendrait de compléter
cette étude avec des essais mécaniques réalisés en environnement oxydant et en fissura-
tion afin de prendre en compte d’autres couplages souvent responsables d’un abattement
des propriétés mécaniques des superalliages. En particulier, une étude fine des mécanismes
d’oxydation de l’alliage en fonction de la microstructure (taille de grains, état de précipita-
tion) et des conditions de chargement ou d’environnement serait nécessaire afin de mieux
caractériser la durabilité à long terme de cet alliage pour les applications visées.
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A.1 Préparation des échantillons et des éprouvettes
Afin de quantifier les tailles, les fractions et les distances inter-précipités, ainsi que les
tailles et fractions des particules TCP, les échantillons plans* ont été polis mécaniquement
au papier SiC puis au spray diamanté jusqu’au grade de 1 µm. Un polissage électrolytique
a été réalisé ensuite dans le but de polir la couche superficielle écrouie lors du polissage
mécanique précédent. Enfin, une attaque chimique à l’eau régale (30 %vol HNO3 + 70 %vol
HCl) a été réalisée sur une partie de la surface de l’échantillon polie électrolytiquement.
Cette attaque chimique permet de révéler la structure de précipitation, par dissolution des
précipités γ ′. En fonction des différents états de la matière, ces attaques chimiques durent
entre 3 et 10 secondes. Un critère visuel permet de déterminer lorsque l’attaque a lieu : des
bulles se forment et très souvent ce phénomène s’accompagne d’une coloration en surface.
*NB : Les échantillons plans font référence à ceux issus du barreau par exemple, ou aux demi-
éprouvettes rompues après essais. Ces dernières ont été préalablement coupées dans le sens de la
longueur.
Les éprouvettes cyclindriques ont été, quant à elles, polies au papier SiC jusqu’au grade
x4000 pour les essais de fluage et de traction et jusqu’au grade de 1 µm pour les essais de
fatigue et fatigue-temps de maintien.
Les échantillons analysés par EBSD ont été préalablement polis mécaniquement jusqu’au
grade de 1 µm avant de subir le même polissage électrolytique réalisé sur tous les échan-
tillons de cette étude.
L’échantillon utilisé pour la nano-indentation a été poli mécaniquement au papier SiC jus-
qu’au grade de 3 µm sur un porte échantillon fixe jusqu’à complète disparition des rayures
précédentes. Ensuite il a été poli au grade de 1 µm sur un porte échantillon rotatif avant
un polissage final à l’OPA (1h30) puis à l’OPA-n (10min). Les solutions d’OPA (suspension
acidique à l’alumine) et OPA-n (suspension au pH neutre) se sont révélées être plus adaptées
au polissage de ce matériau que la silice colloïdale OPS.
A.2 Observations des échantillons/éprouvettes par mi-
croscopie électronique à balayage
De part la finesse des précipités γ ′ et des particules TCP, les échantillons ont été observés
au microscope électronique à balayage équipé d’un canon à émission de champ MEB-FEG
JEOL 7000F sous une tension de 25kV. Chaque échantillon est systématiquement observé
en mode électron rétrodiffusés (BSE) sur la surface polie électrolytiquement et en mode
électrons secondaires (SEI) sur la surface polie à l’eau régale à différents grandissements
allant de x 500 à x 100 000 (SEI) ou x 10 000 (BSE). Ces deux modes permettent de capter les
électrons rétrodiffusés et secondaires ré-émis suite aux interactions rayonnement-matière.
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Une dizaine d’images par échantillon ont été systématiquement prises dans les zones à gros
grains et à grains fins, ce qui comptabilise entre 5000 et 20000 particules analysées.
Les images sélectionnées selon leurs grandissements et leurs modes d’observation pour la
quantification de différents paramètres sont résumées dans le tableau A.1.
Mode Grandissement Surface polie Observations Tailles (nm)
SEI x1000 à x2000 Eau régale γ ′I 200<φ<5000
SEI x25000 à x50000 Eau régale γ ′II 20<φ<400
SEI x100000 Eau régale γ ′II 5<φ<40
SEI x100000 Eau régale γ ′III 5<φ<25
BSE x 1000 à x5000 Electrolytique TCP
Tableau A.1 – Images sélectionnées pour la quantification de la précipitation γ ′
et des TCP
Les faciès de rupture ainsi que les fûts des éprouvettes cyclindriques ont été observés au
MEB conventionnel JEOL 6400 sous une tension de 25kV. Les observations en mode SEI et
BSE ont été réalisées avec un courant de sonde de 10−9A et de 10−8A respectivement.
Afin de quantifier la taille des grains ainsi que le niveau de texture cristallographique
des zones à grains fins dans l’état de référence du barreau, les cartographies EBSD ont
été réalisées sur un MEB conventionnel 6100 équipé d’un module EBSD (au laboratoire
Pprime), sous une tension de 25kV.
Les états pilon, vieilli 500h/800°C et traité 1080°C/4h et refroidi 50°C/min ont été
observés au CEMEF dans un MEB-FEG ZEISS SUPRA 40 équipé d’un module EDS/EBSD
QUANTAX, sous une tension de 10kV. Les cartographies réalisées ont permis d’extraire la
distribution en taille des précipités γ ′I de celle des grains dans chaque échantillon. Elles ont
été réalisées avec un pas de 0,19 µm, et font 1000 x 750 pixels.
A.3 Quantification de la précipitation des γ ′ et des TCP
par analyse d’images
La quantification des distributions en tailles, des fractions et des distances inter-
précipités γ ′ est basée sur l’analyse d’images obtenues au MEB-FEG à l’aide du logiciel
Visilogr. Ces analyses ont ainsi été réalisées sur plusieurs images prises en différents points
afin d’obtenir des mesures statistiquement correctes (entre 5000 et 20 000 particules).
L’image d’entrée obtenue au MEG-FEG est une image en niveau de gris. Or, les fonctions
d’analyse Visilog ne fonctionnent que sur une image binarisée. C’est pourquoi, la quantifi-
cation de la précipitation intragranulaire se décompose en une succession d’étapes dont les
principales sont détaillées ci-après.
À partir de l’étape 5, il est possible d’extraire la fraction surfacique de précipités en ra-
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